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     Le dĠveloppeŵent de l’optoĠlectroniƋue ces vingt derniğres annĠes s’est accoŵpagnĠ d’avancées 
considérables dans le domaine de la synthèse de matériau telles que les nitrures III/V et le carbure de 
silicium (SiC est aussi ĠtudiĠ pour d’autres applications, notaŵŵent l’ĠlectroniƋue de puissance). 
Cette branche de la microélectronique et de la photoniƋue dĠfinit l’enseŵďle des dispositifs 
électroniques contrôlant l’Ġmission ou la détection de signaux lumineux. Les dispositifs 
optoélectronique ont progressivement envahi notre ŵode de vie depuis les annĠes 60. L’éclairage 
public, l’autoŵoďile, la transŵission de donnĠes nuŵĠriƋue (DVD, Blue-ray et capteur infrarouge par 
exemple), les écrans, les décorations d’intĠrieur… sont aujourd’hui indispensables à notre société. 
HistoriƋueŵent, l’optoĠlectroniƋue suit une Ġvolution assez siŵple à dĠcrire : que ce soit pour 
l’Ġŵission ou la dĠtection de la luŵiğre, on progresse petit à petit vers des longueurs d’onde de plus 
en plus faibles. C’est cette tendance Ƌui donne lieu à un engouement de la recherche pour les 
nitrures III/V. Leurs énergies de bande interdite conséquentes laissent envisager la conception de 
dispositifs électroniques pouvant Ġŵettre dans l’ultra-violet proche et lointain. La recherche s’est 
alors orientée vers deux axes : l’Ġtude du dopage p et n des alliages de matériaux III/V (InGaN, AlGaN, 
InAlGaN et ďien d’autres) et la sǇnthğse de support pour accueillir ces dispositifs optiƋues. C’est dans 
le ďut d’atteindre ce second oďjectif que de nombreuses études ont été menées sur la croissance des 
ŵatĠriaux SiC et GaN. Aujourd’hui, ces substrats sont disponibles sur le marché sous formes dîtes 
« bulk », cristaux massifs du dit matériau, ou « template », dépôt d’une couche du ŵatĠriau voulu 
sur un substrat massif de nature chimique différente.  
Les premiers groupes ayant accompli la croissance de dispositifs LED-UV sont très vite arrivés à la 
conclusion suivante : quel que soit le substrat utilisé, la croissance d’une couche interŵĠdiaire d’AlN 
entre le support et le dispositif optique augmente significativeŵent le rendeŵent d’Ġŵission des 
LED-UV. L’AlN est structurellement plus adéquat à l’hĠtĠroĠpitaxie des couches  actives de la LED. Les 
preŵiğres couches d’AlGaN Ġtant riches en aluminium, pour des LED-UV, le désaccord de paramètre 
de ŵaille dans l’eŵpileŵent est ŵiniŵisĠ lorsƋue la croissance est rĠalisĠe sur une couche d’AlN par 
rapport à une couche de GaN. La ƋualitĠ de la couche d’AlN est alors apparue coŵŵe un proďlğŵe 
primordial pour la croissance de dispositif optoélectronique à haut rendement, justifiant les 
recherches intensives menées ces dix derniğres annĠes sur la croissance d’AlN sous forme massive et 
« template ». 
La recherche sur le nitrure de bore (BN) est elle aussi motivée par la conception de dispositif optique 
Ġŵettant dans l’UV. Le BN prĠsente une alternative au LED-UV classiƋue à ďase d’AlGaN. Le dopage 
des couches de BN seŵďlant plus facile à contrôler Ƌue celui des alliages à ďase d’aluŵiniuŵ et de 
gallium, l’Ġpitaxie de ce ŵatĠriau est devenue un sujet d’Ġtude attractif ces derniğres annĠes. 
     Parallèlement au doŵaine de l’optoĠlectroniƋue, les nitrures III/V sont utilisés dans les domaines 
de l’ĠlectroniƋue de puissance, pour la ŵicroĠlectroniƋue plus généralement, comme revêtements et 
pour ďien d’autres applications. L’AlN prĠsente un vif intérêt comme matériau pour des systèmes 
Introduction 
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MEMS (microsystème électromécanique). Les propriétés piézoélectriques de l’AlN en font un sujet de 
recherche prioritaire pour le développement de dispositifs toujours plus fins et plus compact aux 
multiples applications allant de la téléphonie mobile, des dispositifs radiofréquence, aux 
accéléromètres et capteurs chimiques ou mécaniques. Historiquement, la croissance de ces couches 
d’AlN a toujours ĠtĠ effectuée par PVD (Physical Vapor Deposition) sur substrat silicium, mais les 
améliorations majeures rapportées sur la croissance d’AlN par procédés de dépôts chimiques en 
phase vapeur (CVD) permettraient des avancées significatives dans ce domaine. La qualité cristalline 
des couches déposées et un meilleur contrôle des vitesses de croissance mèneraient à l’Ġlaďoration 
de support AlN plus fin pouvant travailler à des fréquences plus élevées. Le SIMaP, en collaboration 
avec le laboratoire FEMTO-ST de Besançon et la société SPADE basée à Sainte Hélène du Lac, travaille 
actuellement sur ce sujet. 
Cette thèse se place dans ce contexte du développement de support de haute qualité structurale 
pour les applications optoélectronique et piézoélectrique. Les objectifs fixés pour ces travaux sont 
nombreux. Tout d’aďord, des Ġtudes seront ŵenĠes pour poursuivre et coŵplĠter les travaux en 
cours au SIMaP et à l’entreprise ACERDE sur l’hĠtĠroĠpitaxie d’AlN sur substrat saphir. La forte 
densité de dislocations présentes dans le matériau ainsi que la présence de fissuration dans les 
couches sont deux problèmes majeurs qui actuellement empêchent leurs utilisations comme 
supports pour d’autres dispositifs. Le dĠveloppeŵent de la croissance sur suďstrat siliciuŵ est aussi 
un oďjectif de cette thğse. Ce suďstrat est aujourd’hui ŵassiveŵent utilisĠ en ŵicroĠlectroniƋue, et 
son coût et sa disponibilité en grande quantité sont des avantages majeurs pour une production à 
l’Ġchelle industrielle. Enfin, la croissance de BN par CVD sera étudiée. L’expĠrience acƋuise au SIMaP 
sur l’utilisation de la chiŵie chlorĠe à haute teŵpĠrature (élaboration de SiC, AlN et TiN) a orienté le 
choix du précurseur de l’ĠlĠŵent de la colonne III sur le trichlorure de bore (BCl3), gaz peu utilisé 
jusƋu’ici pour l’Ġpitaxie des couches de BN. La croissance de BN, nouveau sujet au SIMaP, sera 
accompagnée par la conception, la réalisation et la mise en service, par les équipes techniques, d’un 
réacteur CVD à murs froids pouvant être utilisé jusƋu’à des teŵpĠratures de 1800 °C. 
Le premier chapitre de cette thèse résume les propriétés physico-chimiques et électroniques des 
nitrures III/V, famille de matériaux regroupant les composés comprenant un élément de la colonne III 
et un ĠlĠŵent de la colonne V, l’azote en l’occurrence dans cette Ġtude. Les diffĠrentes structures 
cristallographiques de ces matériaux sont développées par la suite. Un résumé de la bibliographie du 
sujet présente les différentes techniƋues d’Ġlaďoration utilisées pour l’Ġpitaxie des nitrures III/V. 
L’historiƋue de la croissance par procédé CVD y est notamment détaillé. Enfin, une dernière partie 
présente une brève description des caractérisations utilisées dans cette étude. Ce dernier point a 
pour but de faciliter la compréhension lors de l’analyse des résultats par la suite.  
Le chapitre II est consacré à l’Ġtude therŵodǇnaŵiƋue des sǇstğŵes gaz/solide en présence au cours 
des croissances par CVD. Une bonne compréhension des équilibres chimiques mises en jeu est 
nécessaire afin de pouvoir définir correctement les conditions opératoires adéquates à la croissance 
des nitrures. Le calcul de la sursaturation de la phase gazeuse est aussi développé dans cette partie 
afin de relier l’Ġtat cristallin des couches formées à la température de croissance. 
Le chapitre III prĠsente les rĠsultats expĠriŵentaux oďtenus pour la croissance d’AlN sur suďstrats 
saphir et siliciuŵ. Une Ġtude de l’influence du ratio des dĠďits des prĠcurseurs NH3 et AlCl3 sur la 
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morphologie et la qualité cristalline des couches formées est exposée. L’ajout d’une Ġtape 
intermédiaire de croissance est aussi développé dans cette partie. 
Le chapitre IV rĠsuŵe les rĠsultats oďtenus sur la croissance de BN. L’optiŵisation du procĠdĠ a ĠtĠ 
effectuée en étudiant les paramètres du ratio des débits de précurseurs et température. Des essais 
de croissance sur substrat métallique sont aussi exposés.  
Pour finir, le chapitre V résume les résultats expérimentaux et thermodynamiques obtenus sur les 
deux systèmes étudiés. Une explication détaillée des mécanismes de croissance permet de mieux 
coŵprendre l’influence du ratio N/Al sur l’Ġtat des couches d’AlN oďtenues. La compréhension des 
effets des diffĠrentes Ġtapes de croissance perŵet d’expliƋuer les rĠsultats oďtenus dans le chapitre 
III sur la croissance d’AlN. L’influence du suďstrat sur la croissance de BN Ǉ est aussi développée. 
Enfin, une comparaison entre vitesse de croissance, sursaturation de la phase gazeuse, température 
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 Chapitre I 
Les Nitrures III/V à large bande 
interdite   
 
     La croissance des nitrures III/V a largement été étudiée au cours des 20 dernières années. 
Principalement orientée vers l’IŶN à Đes déďuts, la reĐherĐhe s’est progressiveŵeŶt portée vers les 
matériaux GaN, AlN puis BN. Ce chapitre résume en partie la structure de ces matériaux ainsi que 
leurs propriétés physico-chimiques et électroniques. Les différentes techniques de synthèse des 
cristaux d’AlN et de BN soŶt déĐrites par la suite. Le principe des dépôts par réactions chimiques en 
phase vapeur est notamment détaillé. Enfin, les différentes techniques de caractérisation (de la 
morphologie, de l’état ĐristalliŶ et des propriétés des ŵatériauǆͿ utilisées au cours de cette étude 
sont présentées.  
1.1. Les Matériaux BN, AlN, GaN, et InN 
    Cette partie relate un court historique sur les nitrures III/V, ŵatĠriaux coŵposĠs d’un ĠlĠŵent de 
la colonne III et d’un élément de la colonne V du tableau périodique. Elle introduit aussi les notions 
utiles sur leur structure cristalline et les propriétés qui en découlent. 
1.1.1. Historique 
     Les nitrures III/V sont une nouvelle gamme de semi-conducteurs dont les propriétés uniques 
permettent l’utilisation dans divers domaines tels Ƌue l’optoĠlectroniƋue, l’ĠlectroniƋue de 
puissance et les applications piézoélectriques. Si les premiers travaux sur la synthèse de ces 
matériaux remontent à la fin du XIXème siècle [1] [2] [3] [4], les années 80 et 90 marquent le début 
d’une recherche intense sur les nitrures III/V ouvrant la porte à de nombreuses perspectives. Dès les 
années 60, les « Light Emitting Diodes » (LED) sont utilisées pour le développement des réseaux de 
coŵŵunication, pour le stockage d’inforŵation nuŵĠriƋue, les imprimantes lasers et l’Ġclairage. Les 
semi-conducteurs utilisĠs à l’époque ne permettent pas un large choix de longueurs d’onde (de 
l’infrarouge au début des couleurs du visible) (figure 1.1). La maîtrise de la croissance de matériaux à 
plus large ďande d’Ġnergie interdite (GaN notamment dès 1969) va permettre le développement de 
LED émettant dans un plus large domaine spectral (entre 400 et 700 nm).  La recherche sur les 
dispositifs LED s’oriente alors vers deux axes majeurs : d’une part l’Ġŵission vers le doŵaine des 
longueurs d’onde ďleues (de 400 à 440 nm) et ultra-violet (UV) proche (de 320 nm à 400 nm) pour 
des applications de stockage de l’inforŵation et d’autre part les dispositifs Ġŵettant dans le visiďle et 
la lumière blanche pour des applications de type éclairage.  
Les nitrures III/V à large bande interdite 
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Figure 1.1 : valeur de bande interdite des nitrures III/V en fonction du paramètre de maille a [5]. 
Dğs lors l’intĠgration de ces dispositifs aux oďjets de la vie courante fut progressive. SǇstğŵe 
d’affichage, ŵicroĠlectroniƋue, production d’Ġnergie, autoŵoďile, Ġclairage urďain ou dĠcoration, les 
nitrures III/V sont aujourd’hui indispensaďles à notre mode de vie. 
     En comparant le développement des nitrures à large bande interdite avec celui des autres 
matériaux III/V étudiés avant les années 80 (les binaires ou ternaires à base de In, Ga et As présentés 
sur la figure 1.1), on peut constater Ƌu’une industrialisation progressive et rapide de ces technologies 
a été effectuée depuis les années  90. L’intĠrġt pour l’AlN n’est venu Ƌue tardivement. La perspective 
d’aďoutir à la faďrication de LEDs émettant dans l’UV proche (longueur d’onde de 200 à 380 nm) a 
poussé la recherche vers l’Ġlaďoration des coŵposĠs ternaires AlGaN (AlxGa1-xN émet théoriquement 
dans des longueurs d’onde allant de ϮϮ0 à ϰ00 nŵ) (figure 1.1). L’Ġŵission dans l’UV proche est 
intéressante pour des dispositifs de stérilisation et de purification, la longueur d’onde d’aďsorption 
maximale de l’ADN Ġtant situĠe entre 240 et 260 nm (effet germicide optimal). De tels dispositifs 
émissifs à semi-conducteurs rendraient obsolètes les systèmes de stérilisation à vapeur de mercure. 
La maitrise de la croissance de l’AlN est alors devenue une prioritĠ, ce matériau jouant un rôle 
essentiel dans la transition entre le substrat (le saphir dans la majorité des travaux de recherche) et 
l’assemblage de la diode (figure 1.2). Une description plus prĠcise de l’historiƋue et du 
fonctionneŵent des LED Ġŵettant dans l’UV peut ġtre consultée dans la thèse de Vincent Fellmann 
[6]. 
 
Figure 1.2 : schéma de dispositifs LED III/V émettant dans l'UV (276 ŶŵͿ aveĐ l’utilisatioŶ d’AlN de structure wurtzite 
comme couche tampon [7]. 
La structure cristalline des matériaux III/V : 
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     Le nitrure de bore quant à lui occupe une place bien à part dans la famille des nitrures III/V. Cette 
céramique de synthèse est un matériau dont la structure cristalline et les propriétés sont proches de 
celles des composés à base de carbone (diamant et graphite). La phase hexagonale de ce matériau 
est principalement utilisée pour des lubrifiants hautes performances (le BN est chimiquement inerte 
et son utilisation à haute température est possible) et comme support ou couche de protection pour 
des applications à haute température (forme pyrolytique de BN). Le BN sous forme cubique est le 
second matériau le plus dur après le diamant [8] ce qui en fait un parfait revêtement pour divers 
outils de coupe. La ŵaitrise de l’hétéroépitaxie de BN, sous sa forme cubique ou hexagonale, devrait 
permettre le développement de nouvelles applications pour ce matériau dans les domaines de 
l’optoĠlectroniƋue et des capteurs piézo-électriques. Un preŵier exeŵple est l’utilisation du BN 
hexagonal comme couche sacrificiel dans la structure de LED à base de GaN [9], permettant le 
transfert du dispositif optoĠlectroniƋue d’un support de haute ƋualitĠ cristalline à un support ďien 
moins onéreux (figure 1.3). 
 
Figure 1.3 : schéma d’uŶ dispositif LED III/V éŵettaŶt daŶs la Đouleur ďleu (ϰϯϰ ŶŵͿ aveĐ l’utilisatioŶ de BN heǆagoŶal 
comme couche tampon [9]. 
1.1.2. La structure cristalline des matériaux III/V : 
     Les nitrures III/V, forŵĠs par l’association d’un ĠlĠŵent de la colonne III (gallium, indium, 
aluminium et bore) et de l’ĠlĠŵent azote de la colonne V de la classification de 
Mendeleïev,  présentent différentes formes allotropiques. InN, AlN et GaN sont stables sous leurs 
formes wurtzite (figure 1.3 a), une structure hexagonale. La structure wurtzite appartient au groupe 
d’espace P63mc. Elle est définie par deux paramètres, les paramètres de maille a et c. Cette structure 
est formée par deux sous-réseaux hexagonaux compacts, un premier formé par N et un second 
forŵĠ par l’élément de la colonne III dĠcalĠ d’une distance ϱ/8 c selon la direction de l’axe [0001]. 
L’eŵpileŵent des couches pour cette phase se fait selon la séquence ABABAB (figure 1.4 a), un 
atome retrouve sa position originale tous les deux bicouches selon la direction de l’axe [0001].  
Les atomes de même nature chimique forment des tétraèdres entre deux plans.  Si l’on prend le cas 
de la structure wurtzite d’AlN, les tétraèdres formés par les atomes de Al et ceux formés par les 
atoŵes de N pointent dans des sens opposĠs suivant l’axe c (figure 1.4 b). Selon la nomenclature 
utilisée pour les polytypes du SiC (nomenclature de Ramsdell) [10], la structure wurtzite est de type 
2H ; la sĠƋuence d’eŵpileŵent des tĠtrağdres dĠfinissant une ŵaille est de Ϯ et la structure 
cristalline est de type hexagonale (H).  
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Figure 1.4 : a) structure wurtzite, exemple de l’AlN, ďͿ polǇtǇpe 2H , eŵpileŵeŶt des tétrağdres de Al et de N, c) 
représeŶtatioŶ d’uŶe polarité N , dͿ représeŶtatioŶ d’uŶe polarité Al  [11]. 
     La sĠƋuence d’eŵpileŵent des plans et la différence de nature chimique entre les deux atomes 
composant cette structure font Ƌu’elle est non centrosymmétrique. Deux polarités se distinguent, 
une où les éléments de la colonne V se retrouvent au sommet de la maille (face (000-1) et polarité N 
sur la figure 1.4 c), et l’autre où les éléments de la colonne III sont au sommet de la maille ( face 
(0001) et polarité Al dans le cas de w-AlN sur la figure 1.4 d). Par définition donc, donc le plan (0001) 
d’une structure ǁurtzite sera la face polaire, et les familles de plans (11-20) et (10-10) seront les 
plans non polaires (figure 1.5). 
 
Figure 1.5: face polaire et non-polaires de la structure wurtzite [5]. 
     La forme allotropique cubique Zinc-Blende de ces nitrures existe aussi. Cette structure appartient 
au groupe d’espace F-43m. Sa sĠƋuence d’eŵpileŵent suivant le plan (111) du ŵatĠriau est du tǇpe 
ABCABC et est du type 3C suivant la nomenclature de Ramsdell [10]. L’élaboration de c-AlN [12] [13] 
et de c-GaN [14] est possible dans des conditions très particulières de travail ou par des techniques 
de croissance phase gaz spécifique (Épitaxie par Jet Moléculaire (MBE) par exemple).  La croissance 
du polytype cubique type NaCl (groupe d’espace Fŵ-3m) a elle aussi été recensée dans la littérature 
[15]. Cette phase est cependant ŵĠtastaďle et n’a ĠtĠ oďtenue que par transformation de w-AlN 
sous haute pression et haute température. Les structures et paramètres de maille des nitrures III/V
sont rappelés dans le tableau 1.1. 
La structure cristalline des matériaux III/V : 
17 | P a g e s  
 
 
Nitrures III/V Groupe 
d’espace 
Paramètre de maille a (Å) Paramètre de maille c (Å) Référence  fiche 
ICDD n° 
w-AlN P63mc 3.111 4.979 25-1133 
w-GaN P63mc 3.189 5.186 50-0792 
w-InN P63mc 3.5378 5.7033 501239 
c-AlN F-43m 4.375 - 80-0010 
c-GaN F-43m 3.184 - 52-0791 
c-AlN Fm-3m 4.03 - 46-1200 
Tableau 1.1 : données cristallographiques des différentes structures des nitrures III/V AlN, GaN et InN. 
     Contrairement aux précédents nitrures III/V présentés, le BN recense plusieurs structures connus : 
les structures dites à densité légère (hexagonale,rhomboédrique et turbostratique) dans lesquels les 
orbitales atomiques sp2 des atomes forment trois liaisons covalentes avec leurs atomes voisins dans 
le plan, et les structures à densité plus compacte (cubique et wurtzite) où les orbitales atomiques sp3 
de chaque atome forment quatre liaisons covalentes avec leurs plus proches voisins dans l’espace.  
Coŵŵe le ďore ()=ϱ) et l’azote (Z=7) entourent le carbone (Z=6) dans la classification périodique, BN 
a un comportement cristallographique très proche du carbone. Les phases hexagonale et cubique de 
type zinc blende sont les formes allotropiques les plus stables pour ces matériaux. La phase 
hexagonale est stable à pression atmosphérique alors que la phase cubique est stable à haute 
pression et haute température (figure 1.6) [16] mais métastable à température ambiante. 
 
Figure 1.6 : diagramme de phase du nitrure de Bore avec les points expérimentaux des croissances des phases 
hexagonale, wurtzite et cubique obtenues par transformation à haute pression et haute température [16]. 
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     La phase hexagonale (figure 1.7 b) appartient au groupe d’espace P63/mmc. L’empilement de ses 
feuillets hexagonaux dĠcrits une sĠƋuence AA’AA’ surnommée aussi polytype 1H (figure 1.8). Cela 
signifie que les plans hexagonaux se superposent exacteŵent selon l’axe c contrairement au graphite 
où l’eŵpileŵent des plans ne coïncide pas selon l’axe c.  Les couches hexagonales sont superposées 
de telles façons que chaque atome de B ou de N se retrouve avec deux atomes de natures 
différentes dans les plans inférieur et supérieur. Cette liaison inter-plan présente un caractère 
ionique et la distance entre deux plans est de 3.33 Å. Les liaisons dans le plan sont de type Van der 
Walls et la distance entre deux atomes B et N est de 1.45 Å. La force des liaisons B-N dans le plan par 
rapport à celles des liaisons B-N inter-plan confère à ce matériau ces propriétés électroniques et 
optiques uniques suivant le plan dans lequel est utilisé le matériau. 
.  
Figure 1.7 : représentations des structures cubique a) zinc blende, b) hexagonale et c) turbostratique du BN. 
     La phase turbostratique de BN (figure 1.7 c) est une phase hexagonale de très mauvaise qualité 
cristalline. L’eŵpileŵent des feuillets hexagonaux est alĠatoire et donc la densitĠ du ŵatĠriau 
obtenu est moindre que pour celle de la structure hexagonale [17]. L’organisation du ŵatĠriau dans 
l’espace est trğs liŵitĠe et la structure turbostratique est caractérisée par une distance inter-plan 
supérieure de 3 à 4 % à 3.33 Å. Un traitement à haute température et haute pression de cette phase 
ŵğne à l’oďtention d’une phase pyrolytique, sorte de phase turbostratique plus compacte avec un 
empilement des feuillets BN selon l’axe c, mais présentant toujours du désordre dans les plans 
hexagonaux [17]. 
 
Figure 1.8 : séquence d'empilement des plans dans les mailles hexagonale et rhombohédrique de BN. 
Propriétés originales des matériaux III/V 
19 | P a g e s  
 
     La phase rhomboédrique est très similaire à la phase hexagonale. Des feuillets hexagonaux de BN 
sont eŵpilĠs selon une sĠƋuence ABCABC suivant l’axe [0001] (figure 1.8). Chaque couche est 
décalée l’une par rapport à l’autre de telle façon Ƌu’à chaƋue eŵpileŵent de quatre couches on 
retrouve les feuillets hexagonaux dans la même position.  La distance inter-plan et la distance entre 
chaque atome dans le plan de la phase rhomboédrique sont les mêmes que pour la phase 
hexagonale. Cependant cette phase reste très peu étudiée et peu d’exemples de croissance de ce 
matériau sont disponibles dans la littérature [18]. 
     Dans la structure cubique zinc blende de BN (figure 1.7 a), les atomes aux orbitales atomiques sp3 
forment des liaisons B-N de distance 1.565 Å dans l’espace. Cette faible distance interatomique 
confère à ce matériau une grande dureté et une résistivité électrique importante.  
     La phase wurtzite est assez similaire à la phase cubique, les deux présentant des distances inter-
atomiques B-N très proches (voir tableau 1.2). Ce polytype du BN est cependant métastable. 
QuelƋues exeŵples d’Ġpitaxie de ce ŵatĠriau ont ĠtĠ obtenus dans des conditions particulières 






maille a (Å) 
Paramètre de 
maille c (Å) 
Distance entre les 
atomes B et N (Å) 
Référence  
fiche ICDD n° 
h-BN P63/mmc 2.504 6.661 1.45 73-2095 
c-BN F43m 3.615 - 1.57 35-1365 
r-BN R3m 2.504 10.00 1.45 45-1171 
w-BN P63mc 2.55 4.215 1.56 49-1327 
Tableau 1.2 : données cristallographiques des différentes structures du BN. 
     En conclusion, deux coŵporteŵents se distinguent si l’on oďserve la structure cristalline des 
nitrures III/V. AlN, GaN et InN sont principalement obtenus avec une structure wurtzite. BN quant à 
lui présente un plus grand nombre de formes allotropiques, la phase wurtzite étant rarement 
rencontrée.  
1.1.3. Propriétés originales des matériaux III/V  
     Les III-nitrures ont avant tout été étudiés pour leur large bande interdite (hormis InN) présentant 
un intérêt majeur pour la réalisation de dispositifs optoélectroniques. De w-InN à c-BN, ces composés 
ou leurs alliages sous forme de ternaires permettent de couvrir une large gamme de bande interdite 
et un donc un large domaine de couleurs en émission pour la production de LED. La bande interdite 
de la forŵe ǁurtzite d’AlN est de 6.Ϯ eV [23], ce qui théoriquement pourrait mener à la fabrication 
de LED émettant dans l’UV à 210 nm (Figure 1.9). Cependant le dopage p des couches d’AlN est très 
loin d’ġtre maitrisé à ce jour [6]. Néanmoins w-AlN est transparent dans les longueurs d’Ġŵission 
ciblées (longueurs d’onde de Ϯ00-800 nm), c’est pourƋuoi il est essentiellement utilisé comme 
couche de transition entre le saphir et les couches actives de la LED basée sur AlGaN, ou comme 
substrat massif.  
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Figure 1.9 : évolution des alliages III-nitrures utilisés pour les dispositifs optoélectroniques en fonction de la longueur 
d’oŶde Điďlée [24]. 
Concernant BN, la forme cubique a une bande interdite de 6.4 eV [25], [26], alors que la forme 
hexagonale a une bande interdite mesurée de 5.8 eV [27]. Le contrôle des dopages p et n de c-BN 
semble être plus simple à maitriser que dans le cas de w-AlN [26] [27]. Cependant les techniques de 
croissance employées (travail à haute pression et haute température) rendent difficile la production 
de composants, les cristaux obtenus étant de la taille du millimètre (voir la partie 1.2.3). La recherche 
sur les systèmes émetteurs de lumière, dans le cas de h-BN, s’est orientée vers la croissance de 
nanostructures pour des raisons de « simplicité » d’Ġlaďoration [28]. Toutefois, la largeur de bande 
interdite n’est pas leur seule propriĠtĠ intĠressante. Leurs fonctionnalités sont bien plus larges (voir 
tableau 1.3) : conductivité thermique de l’ordre de celle des ŵĠtaux, aspect électronique et piézo-
électrique, inertie chimique, etc. Les structures si particulières de ces composés en font de parfaits 
candidats pour des applications variées. Le tableau 1.3 résume quelques-unes de ces propriétés.  
     Tout d’aďord, les III-nitrures sont de très bons conducteurs thermiques (tableau 1.3), ce qui les 
diffĠrencie d’un grand noŵďre de céramiques. Si l’on coŵpare ces valeurs à celle du cuivre, dont la 
conductivité thermique est 390 W.m-1.K-1 à 300 K, on s’aperçoit Ƌue les nitrures sont de bons 
conducteurs thermiques (tableau 1.3). h-BN se démarque notamment avec sa conductivité de 600 
W.m-1.K-1 suivant l’axe [1000]. Il faut cependant rappeler que la structure anisotrope du h-BN fait 
varier cette propriĠtĠ suivant l’orientation du ŵatĠriau. 
 w-InN w-GaN w-AlN h-BN 
Largeur de bande interdite (eV) 0.7 3.39 6.2 5.8 
Conductivité thermique (W.m-
1.K-1) 
80 130 319 600 
Densité (kg.m-1) 6810 6095 3255 2100 
Point de Fusion (K) 2146 2791 3487 3273 
Mobilité électronique à T=300K 
(cm2.V-1.s-1) (effet Hall) 
3200 1250 300 <200 
Constante diélectrique relative 
(sans unité) 
15.3 9 8.5 De 2.53 à 4.4 
Vitesse de saturation des 
électrons (10-7 .cm-1) 
2.5 2.5 1.4 - 
Tableau 1.3: ordre de grandeur des propriétés physiques des Nitrures III/V [23]. 
     Les III-nitrures se distinguent aussi par leurs températures de fusion élevées. Leur inertie chimique 
à haute température en fait de parfaits candidats pour des applications dans des milieux hautement 
Propriétés originales des matériaux III/V 
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réactifs. Ainsi w-AlN peut être utilisé comme revêtement protecteur en milieu corrosif et à haute 
température [29] [30], et h-BN comme creuset [31] [32]. Parallèlement, c-BN est aussi utilisé comme 
revêtement protecteur [33]. Enfin h-BN, avec sa structure en feuillets, est utilisé massivement 
comme lubrifiant à haute température. Sa stabilité chimique et son comportement électrique résistif 
(tableau 1.3) rendent son utilisation coŵplĠŵentaire à d’autres luďrifiants coŵŵe le graphite. h-BN 
est Ġgaleŵent utilisĠ coŵŵe charge pour l’Ġlaďoration d’autres ŵatĠriaux (cĠraŵiƋues, rĠsines et 
plastiques) afin de leurs conférer ses propriétés physiques (sa conductivité thermique 
essentiellement).   
     Une des dernières propriétés reportées des III-nitrures est leur comportement piézoélectrique. 
L’effet piĠzoĠlectriƋue est la capacitĠ d’un ŵatĠriau à transforŵer une énergie électrique en énergie 
mécanique ou l’inverse. La constante piézoélectrique ͚’e’’ traduit la proportionnalitĠ entre la 
déformation et le déplacement électrique à champ électrique nul ou constant. Le comportement 
piézoélectrique de w-AlN (tableau 1.4) et la forte vitesse du son à la surface d’une couche 
d’orientation (0001), environ 5000 m.s-1 [34] [35],  en font un parfait candidat pour les applications 
« Surface Acoustic Waves » [36]. Un aperçu plus coŵplet de l’utilisation de ǁ-AlN dans le domaine 
des capteurs piézoélectriques est fourni dans la référence [37]. 
Constante 
piézoélectrique 
w-InN w-GaN w-AlN 
e33 (C.m
-2) 0.97 de 0.44 à 0.73 de 1.46 à 1.55 
e31 (C.m
-2) -0.57 de -0.49 à -0.22   de -0.60 à -0.58 
Tableau 1.4 : constantes piézoélectrique des nitrures III/V [38]. 
     Cette partie recense les différentes structures cristallines des nitrures III/V. Les nitrures 
d’aluŵiŶiuŵ, de gallium et d’iŶdiuŵ soŶt stables sous leur forme wurtzIte tandis que le nitrure de 
bore présente quatre polytypes bien distincts. Les structures cubique et wurtzite du nitrure de bore 
présentent des orbitales atomiques sp
3
. Les structures hexagonale et rhomboédrique du nitrure de 
bore présentent des orbitales atomiques sp
2
. La structure hexagonale est stable à pression 
atmosphérique alors que la forme cubique est stable pour des conditions de haute pression et haute 
température. Les Ŷitƌuƌes de ďoƌe et d’aluŵiŶiuŵ pƌĠseŶteŶt uŶe foƌte ĐoŶduĐtivitĠ theƌŵiƋue, uŶe 
haute permittivité et des propriétés mécaniques intéressantes. Cependant ils sont surtout connus 
pour leur largeur de bande interdite qui en fait des candidats potentiels pour des applications dans 
l’optoĠleĐtƌoŶiƋue.  
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1.2. Voies d’élaďoratioŶ de l’AlN et du BN 
     Cette partie aborde l’historiƋue rĠcent de l’Ġlaďoration du nitrure d’aluŵiniuŵ et des diffĠrentes 
formes allotropiques du nitrure de bore. Il est iŵportant d’introduire la notion d’Ġpitaxie. L'Ġpitaxie 
consiste en la croissance orientĠe d’un cristal par rapport à un autre, les deux structures possédant 
un certain nombre d'éléments de symétrie communs dans leurs réseaux cristallins. L’homoépitaxie 
est définie par le dĠpôt d’une couche sur un suďstrat de même nature chimique et structure 
cristalline. A contrario, on parlera d’hétéroépitaxie lorsque le substrat de croissance et le matériau 
élaborés sont de nature différente. La figure 1.10 b ŵontre la relation d’hétéroépitaxie existant entre 
Al2O3 (0001) et w-GaN (0001). Une liste non exhaustive des techniƋues d’Ġpitaxie des nitrures III/V 
est dressée par la suite. Le but ultime des recherches sur l’Ġpitaxie d’AlN et de BN est d’arriver à la 
croissance d’une couche orientée de ces matériaux non fissurés, sans déformation et présentant des 
caractéristiques physico-chimiques homogènes.  
 
Figure 1.10 : a) structure atomique de saphir (// axe-c). b) Relation épitaxiale de w-GaN (maille représentée en trait 
rouge) sur saphir (structure atomique du saphir représentée selon son plan (0001)) [39]. 
Deux pistes ont été historiquement suivies, l’utilisation de l’Ġpitaxie pour la croissance de couches 
minces et la croissance de cristaux massifs pouvant être mise en forme par la suite sous forme de 
substrat. 
 
1.2.1. L’Ġpitaxie en phase liquide 
     Une des premières techniques utilisées pour la cristallogenèse des nitrures III/V est la croissance 
en phase liquide (LPE pour Liquid Phase Epitaxy). L’oďjectif est d’Ġpitaxier des couches assez épaisses 
et massives pouvant servir de suďstrat par la suite pour la croissance d’autres matériaux. Cette 
technique présente en réalité de multiples variantes qui seront listées de façon non exhaustive. 
L’épitaxie eŶ phase liƋuide 
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Figure 1.11 : schéma type d'un réacteur d'épitaxie phase liquide pour nitrures III/V avec chauffage induction. 
     Cette méthode consiste à faire fondre un solvant dans un creuset (figure 1.11). Ce solvant sert à 
dissoudre les éléments constitutifs du matériau à cristalliser. Dans le cas de la croissance en solution 
de nitrures III/V, les solvants peuvent être des métaux (Cu [40], Ga [41]…), des solvants ŵinĠraux (LiN 
[42]) ou le mélange des deux [43] [44] [45]. Les éléments constitutifs peuvent soit être sous forme de 
poudre de BN [46] [47] [48] ou d’AlN [49], soit sous forme gazeuse NH3 ou N2 [40] [43]. Dans ce 
dernier cas, le solvant doit contenir l’ĠlĠŵent III (Al ou B). Cette techniƋue porte le noŵ de ŵĠthode 
Vapeur –Liquide – Solide (VLS) [50].  
     La croissance en phase liƋuide perŵet d’oďtenir des cristaux de trğs haute qualité structurale. En 
revanche, la vitesse de croissance reste généralement moyenne (inférieur à 1 µm.h-1), en raison de la 
faiďle soluďilitĠ de l’ĠlĠŵent N dans la phase liƋuide. Enfin, d’un point de vue techniƋue, le choix du 
solvant est essentiel mais peut s’avĠrer liŵitĠ (rĠactivitĠ avec le creuset, Ġvaporation, toxicitĠ 
possible) [51]. Pour en savoir plus sur le sujet, la thèse de Fréderic Mercier [52]  présente une étude 
therŵodǇnaŵiƋue sur l’ĠƋuiliďre entre les solvants et les prĠcurseurs dans le cas de la croissance par 
épitaxie phase liquide de SiC cubique. 
     Des substrats mono cristallins, ou germes comme ils sont nommés pour ce type de méthode,  
peuvent être disposés au fond du creuset [43], la couche formée étant censé bénéficier de la relation 
épitaxie apportée par le germe. Une variante consiste à tremper des germes disposés sur une nacelle 
directement dans la phase liquide [41]. Une croissance de couche mince est alors possible à la 
surface du substrat, ce qui rend ce procédé plus facilement industrialisable.   
    Les résultats obtenus  pour la croissance de w-AlN et h-BN sont décrits par la suite. Concernant w-
AlN, la croissance de couches d’orientation polaire et non polaire est possible suivant le substrat. Un 
cristal avec une qualité cristalline de 404 arcsec pour l’orientation [000Ϯ] a été obtenu par Matsubara 
et al. en 2013 [44] en utilisant les solvants Cu, Si et Ti. La qualité cristalline est mesurée par « X-ray 
rocking curve » qui apporte une information sur la largeur à mi-hauteur du pic (0002) de w-AlN 
(FWHM pour Full Width at Half Maximum). Concernant le h-BN, Kubota étudia la croissance de 
couche d’orientation (0001) à partir de poudre de BN à 1500°C en utilisant les solvants Ni et Mo  [48] 
[53]. Une FWHM de 9 cm-1 a été mesurée par spectroscopie Raman sur le pic de h-BN à 1365 cm-1 
[53] (figure 1.12 c). Toutefois, il faut préciser que les cristaux obtenus ne dépassent pas des tailles de 
l’ordre du centiŵğtre (figure 1.12 b).  Il est difficile de comparer les valeurs de FWHM mesurées par 
spectroscopie Raman et par XRD car leurs unités ne sont pas les mêmes. Cependant, 
expérimentalement, une couche de w-AlN présentant une FWHM de 500 arcsec pour son pic (0002) 
aura une FWHM mesurée par spectroscopie Raman comprise entre 6 et 7.5 cm-1. 
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Figure 1.12 : a) image au microscope optique de h-BN recristallisé obtenu dans la phase liquide h-BN/Ni/Mo b) Image du 
même cristal après attaque acide (composition non renseignée), c) spectre Raman de cet échantillon avec en 
commentaire la FWHM du pic obtenue à 1365cm
-1
 [53]. 
     Pour résumer, cette technique présente plusieurs avantages. Les températures de croissance 
nécessaires sont inférieures à celles des autres techniques de croissance de nitrures [45]. Les qualités 
cristallines obtenues [42] sont comparables voire meilleures que celle des dépôts en phase gazeuse. 
Cependant le passage à l’Ġchelle industrielle reste un frein majeur au développement de ces 
techniques. La taille d’un lingot pouvant être utilisée (à cause des inclusions dues au solvant) est 
faible (figure 1.12 b) et la non-homogénéité des propriétés du matériau sur un lingot reste 
problématique.    
1.2.2. Le transport physique en phase gazeuse (PVT) 
     Le transport physique en phase vapeur (PVT) est une technique consistant à sublimer une poudre 
afin de l’aŵener à se condenser par la suite sur une cible où est placé un germe de haute qualité 
cristalline (figure 1.13). La source de ŵatĠriau est placĠe dans un creuset et l’enseŵďle du dispositif 
est placé sous vide partiel avec un flux contrôlé de gaz neutre. Le transport physique est assuré par le 
gradient thermique existant entre la partie du creuset contenant la poudre (partie chaude) et le 
germe cible (partie froide). La géométrie du réacteur est un facteur essentiel à la réussite de cette 
technique. Une modélisation complète du transfert thermique et des transports de matière pour 
chaque appareillage facilite l’oďtention de bons rendements ou de croissances homogènes. Des 
cristaux peuvent ainsi être synthétisés et utilisés par la suite comme substrat massif pour diverses 
applications. Cette techniƋue a d’aďord été utilisée pour la croissance du SiC [54]. La 
commercialisation de substrats de haute qualité cristalline de SiC [55], polytypes 4H et 6H obtenus 
par PVT démontre d’ailleurs le succès de cette méthode. 
 
Figure 1.13 : schéma type d'un procédé de transport physique en phase gazeuse. 
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     La croissance de w-AlN est réalisée à des températures de 2100°C au niveau du germe [56] 
induisant des vitesses de croissance du matériau importantes (de l’ordre de ƋuelƋues centaines de 
micromètres par heure). Cependant, les couches présentent une forte incorporation des éléments O 
et C dans les cristaux, O étant dû à l’oxǇde natif de la charge initiale, et C provenant du graphite 
utilisé autour du creuset (Ta, TaC ou BN). La propriété de transparence du matériau est ainsi affectée 
par ces polluants à des longueurs d’onde voisines de 265 nm [57] ce qui ne permet pas pour le 
moment l’utilisation directe de ce matériau comme substrat pour des dispositifs LED émettant dans 
l’UV. De plus ces dépôts sont réalisés en enceinte fermée et se déroulent jusƋu’à Ġpuiseŵent de la 
charge solide. Il n’est pas possiďle de réapprovisionner le système de manière continue au cours du 
dépôt. Cependant la recherche autour de ces techniques reste toujours très active, elle est 
notamment menée par les deux fabricants Hexatech [58] et Nitride Crystals [59] qui proposent 
aujourd’hui des substrats massifs orientés de w-AlN avec des diaŵğtres allant jusƋu’à 50 mm et des 
longueurs de plusieurs centimètres (figure 1.14).    
 
Figure 1.14: image d'un lingot de w-AlN d’orieŶtatioŶ (0002) obtenue par PVT [58] 
     Les cristaux élaborés par PVT perŵettent donc d’oďtenir des suďstrats massifs de w-AlN de très 
bonne qualité cristalline (ŵesure d’une FWHM de 1ϱ arcsec pour le pic (000Ϯ) de ǁ-AlN) [60].  
Cependant le coût de production de cette technique et la non-transparence des cristaux aux 
longueurs d’onde des UV restent des problèmes majeurs pour une utilisation ŵassive d’un tel 
produit. Enfin, aucun exemple de croissance de BN par PVT n’est recensé dans la littérature. 
1.2.3. Les transformations à haute pression et haute température 
     Cette technique est principalement utilisée pour la croissance de la forme allotropique cubique 
des nitrures III/V. La raison en est simple, ces formes ne sont thermodynamiquement pas stables à 
pression atmosphérique (voir la figure 1.5 dans le cas de BN). Il est donc nécessaire de se placer dans 
des conditions de hautes pressions et de hautes températures pour atteindre des domaines 
thermodynamiquement stables pour les phases cubiques. Les exemples suivants ont déjà été cités 
dans le cas de l’AlN [13] [15]. Cette technique est surtout populaire pour la croissance des phases 
cubiques [61] [16] [62] et hexagonales du nitrure de bore [25] [27] [33] [63]. Comme le montre la 
figure 1.15, l’Ġnergie d’activation de la rĠaction de forŵation de c-BN à partir des précurseurs gazeux 
ou de h-BN à basse pression est trop importante. La phase hexagonale est privilégiée. Au contraire, à 
haute pression, l’Ġnergie d’activation de la transforŵation de h-BN en c-BN est faible. A haute 
pression, il est donc « simple » de partir d’une poudre de h-BN pour obtenir c-BN (figure 1.15).  
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Figure 1.15: représentation des énergies d'activation entre les précurseurs et les phases hexagonale et cubique de BN à 
basse pression (en pointillé), et à haute pression (trait plein) [64]. 
    Wentorf mena les premiers travaux sur ce sujet en 1962, en étudiant la transformation directe 
d’une poudre de h-BN en c-BN à des pressions allant de 10 à 11 GPa et des températures supérieures 
à 2200 °C [25]. La taille des cristallites formées était de l’ordre du ŵicroŵğtre. Le même auteur 
renseigne que la phase wurtzite de BN a été obtenue à partir de h-BN à température ambiante à 
partir d’une pression de 12.5 GPa [25]. Wakatsuki et al., en 1972, ont montré que la pression 
nécessaire pour la transformation de BN en ses phases wurtzite et cubique était directement liée à la 
qualité du précurseur solide [65]. Les mêmes auteurs montrent Ƌue l’utilisation d’une poudre de h-
BN d’un diaŵğtre ŵoǇen coŵpris entre 0.1 et 0.3 µŵ et de bonne qualité cristalline (mesure de la 
FWHM du pic (0002) de h-BN), permet d’aďaisser la pression de travail à 6 GPa pour des 
températures allant de 1200 à 1450 °C.  Selon ce ŵġŵe auteur, l’orientation cristalline préférentielle 
des poudres de h-BN peut jouer sur le polytype formé après compression (wurtzite ou cubique). Un 
recuit des poudres sous N2 est aussi trğs utile afin de suppriŵer les traces d’oxǇgğne Ƌui auraient pu 
réagir avec le BN. 
    Une solution visant à diŵinuer l’Ġnergie d’activation nĠcessaire au passage de la forŵe hexagonale 
à cuďiƋue est l’ajout d’éléments dit « catalyseurs ». Le terŵe catalǇseur n’est pas vraiŵent justifiĠ, 
solvant est plus adapté puisque ces matériaux (métaux de transitions ou alliage de fusion) servent 
uniquement à diminuer les températures et pressions nécessaires au passage de h-BN en phase 
liquide. Une transforŵation à haute pression et haute teŵpĠrature avec l’utilisation de solvant est 
plus généralement appelée transformation avec flux assisté. Le dĠrouleŵent d’une cristallisation par 
cette technique est le suivant. Aux conditions opératoires (à HP et HT) la poudre de h-BN est dissoute 
avec les solvants avant de se recristalliser sous sa forme stable (cubique ou wurtzite). Les énergies 
d’activation nĠcessaires sont ainsi inférieures à celle d’un procĠdĠ de transforŵation directe de h-BN 
en c-BN. La cinĠtiƋue d’une rĠaction de solidification est rapide (de l’ordre de la dizaine de µŵ.h-1). 
En 1987, la synthğse d’un cristal de c-BN fut atteinte par Mishima et al. [62] à 1800 °C avec une 
pression de 5.5 GPa sous flux assisté de LiCaBN2. L’annĠe suivante, la même équipe réussit le dopage 
p (dopage par Be) et n (dopage par Si) de c-BN en utilisant le même procédé [26]. La première 
jonction P-N à base de c-BN est synthétisée. La nature du solvant utilisé influe directement sur 
l’orientation et la Ƌualité des cristaux de c-BN. En 2003, Taniguchi et al., en utilisant un flux assisté à 
base de Ba3B2N4 et Li3BN2 , ont obtenu des cristaux orientés de c-BN avec des FWHM mesurées en 
Raman de 3 à 4 cm-1 [61].  La taille des cristaux obtenus est de l’ordre du ŵilliŵğtre (figure 1.16). 
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L’auteur expliƋue Ƌue la nature du solvant et sa prĠparation avant dĠpôt agissent directement sur sa 
contamination en oxygène et sur la qualité final du BN formé. 
 
Figure 1.16 : images de cristaux de c-BN obtenue à haute pression (5.5 GPa) et 1600°C avec un flux assisté de BaBN [61]. 
      Cette méthode a aussi été utilisée pour la synthèse de h-BN. Le principe est le même, une poudre 
de h-BN a été utilisée avec un flux assisté de nitrure de baryum et de bore (Ba3B2N4), les conditions 
opératoires étant des pressions de 4 à 5.5 GPa avec des températures de 1500 à 1700 °C. Les cristaux 
formés, de forme hexagonale, atteignent des tailles de quelques millimètres après 80 heures de 
traitement. Le h-BN formé montre un pic intense en cathodoluminescence (CL) à température 
ambiante à une longueur d’onde de 215 nm (5.765 eV). Le spectre (CL) montre une faible bande 
bleue (pollution due aux iŵpuretĠs coŵŵe l’oxǇgğne aux longueurs d’onde autour de 300 nm), ce 
qui signifie que ces cristaux, qualitativement, répondent aux critères nécessaires pour la fabrication 
de dispositifs Ġŵettant dans l’UV par la suite [63]. 
     La méthode des flux assistés permet une diminution significative des pressions de travail (de 11 à 
5.5 GPa) pour des températures de 1800 °C. Cette méthode, sorte de croissance en phase liquide 
(LPE) à haute pression, perŵet l’oďtention de c-BN et de h-BN de haute qualité cristalline. Cependant 
les cristaux produits sont de petite taille. Un cycle de 80 h perŵet l’oďtention d’un cristal de taille 
millimétrique [27]. Les applications industrielles d’un tel procĠdĠ sont donc orientées vers la 
fabrication d’outils de coupe. 
1.2.4. L’Ġpitaxie par jet ŵolĠculaire (MBE) 
     L’Ġpitaxie par jets ŵolĠculaires est une méthode de synthèse sous ultravide (moins de 10-6 Pa). 
Plus généralement, la MBE est classée parmi les techniques de dépôt physique en phase vapeur 
(PVD). Les dépôts de nitrures III/V sont effectués par évaporation de charges ultras pures de Al ou de 
B. Des jets atomiques de ces métaux sont alors pulvérisés à la surface du substrat qui est aussi 
alimenté par un précurseur de N gazeux (NH3 ou N2). Le substrat est chauffé afin de favoriser les 
réactions chimiques à sa surface. Les déclinaisons de cette technique sont nombreuses. Un réacteur 
dont l’apport en N est assurĠ par NH3 sera étiqueté comme NH3-MBE ou Gaz-source MBE, soulignant 
le fait Ƌue l’Ġpitaxie ait lieu par l’apport d’un prĠcurseur gazeux. L’apport en N peut aussi ġtre 
effectué par plasma, on parle alors de PA-MBE (plasma-assisted MBE) [66]. Un aperçu de la 
ďiďliographie rĠcente de cette techniƋue ŵontre Ƌue la coŵŵunautĠ nitrure s’oriente plutôt vers un 
apport gazeux en NH3 afin de travailler à des vitesses de croissances plus importantes [6]. 
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     La croissance de h-BN est possible par cette technique [67]. En 2009, Tsai et al. [68] étudient le 
dépôt de h-BN d’orientation (0001) à des teŵpĠratures de 890°C sur suďstrat nickel d’orientation 
(111). La vitesse de croissance de cette couche est de 65 nm.h-1 pour une épaisseur de 100 nm et sa 
qualité cristalline est de 2200 arcsec (mesure effectuée par X-ray rocking curve sur la raie (0002) de 
h-BN).  
     Pour w-AlN, la littérature rapporte plusieurs exemples de croissance [66], [69]. En 1999, Kipshidze 
et al.  [70] relatent la croissance à 9Ϯ0°C, sur suďstrat siliciuŵ d’orientation (111), d’une couche de 
ϰ1ϱ nŵ d’Ġpaisseur avec une orientation (0001). La FWHM mesurée pour ce pic est de 216 arcsec. 
Un des problèmes récurrents dans ces travaux est la nĠcessitĠ d’optiŵiser le flux des diffĠrents 
prĠcurseurs afin d’oďtenir une stœchioŵĠtrie ĠƋuiliďrĠe entre N et l’ĠlĠŵent de la colonne III. 
     Les avantages de la MBE sont les faibles températures nécessaires pour la croissance et les 
qualités structurales des couches obtenues. Cependant la MBE reste avant tout une technique de 
laboratoire, les vitesses de croissance atteintes et les pressions de travail très faibles ne permettant 
pas toujours un passage à l’Ġtape industrielle. 
1.2.5. Les dépôts chimiques en phase vapeur 
     Les techniques de dépôt dites CVD (Chemical Vapor Deposition), pour dépôt chimique en phase 
vapeur, sont variées. Elles se différencient par le choix des précurseurs employés, les conditions de 
dĠpôt, la sĠƋuence d’introduction des prĠcurseurs et leurs ŵĠthodes d’activation dans l’enceinte du 
réacteur. 
Ainsi hormis les traditionnels réacteurs CVD, qui regroupent les techniques HVPE pour Hydride Vapor 
Phase Epitaxy  et MO-VPE pour Metal-Organic Vapor Phase Epitaxy, on retrouve des techniques 
assistées par plasma (Plasma Assisted-CVD), celles dont l’activation therŵiƋue est assurĠe par un 
filament chaud (HF-CVD pour Hot-Filament), par un faisceau laser (LA-CVD pour Laser-Assisted [71]) 
et ďien d’autres variantes. La croissance de phase métastable telle que c-BN [72] [73] [74] est surtout 
accoŵplie par ces techniƋue CVD avec aŵplification de l’activation ĠnergĠtiƋue des rĠactions 
chimiques. 
Une première partie est consacrée aux mécanismes régissant un cycle de croissance en CVD. Par la 
suite seront prĠsentĠs les rĠacteurs CVD servant à l’Ġpitaxie des coŵposĠs w-AlN et h-BN.  
 
CǇcle d’uŶe croissaŶce CVD et régiŵe de dépôt 
 
     Les réacteurs CVD peuvent être décrits de la façon suivante. Un apport en précurseurs gazeux, 
contenant les espèces à déposer est effectué en continu à travers un gaz vecteur (Ar, H2, N2, He…) 
dans une enceinte afin que les réactifs régissent chimiquement sur une cible dont la température est 
contrôlée. Les parois du réacteur sont chauffées (pour activer des réactions chimiques en phase gaz) 
ou refroidies (ce qui limite le milieu réactionnel à l’environneŵent iŵŵĠdiat de la cible chauffée). Les 
substrats utilisés sont déposés sur un porte-échantillon chauffé par un système résistif ou inductif. 
L’Ġvacuation des gaz est assurée par un système de pompage généralement dimensionné pour 
fonctionner en vide primaire (entre 1000 et 10-2 mbar) et un système de régulation de pression est 
généralement utilisé. Un réacteur peut être vertical ou horizontal et une rotation du porte-
Ġchantillon est possiďle pour aŵĠliorer l’hoŵogĠnĠitĠ des dĠpôts. La figure 1.17 est la 
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reprĠsentation d’un rĠacteur CVD classique où la réaction entre les précurseurs X et Y en surface du 
substrat forme un produit solide P. 
 
Figure 1. 17: représentation d'un réacteur CVD. 
     La croissance lors d’un dĠpôt CVD peut être séparée en plusieurs étapes se déroulant 
simultanément (figure 1.18) et mettant en jeu différents phénomènes physico-chimiques : 
- Le transport des espèces chimique vers le substrat est assuré par la convection des espèces à 
travers la phase gaz et leurs diffusions vers le substrat. Les gradients thermiques peuvent influer 
négativement la diffusion des réactifs vers le substrat (thermo-diffusion). 
- Les précurseurs sont ensuite adsorbés à la surface du substrat où ils diffusent afin de réagir par la 
suite sur un site favorable à leur germination, phénomène qui alimente la croissance du cristal. Tout 
un ensemble de réactions homogènes est également possible, les réactifs réagissent dans la phase 
gaz avant de diffuser et d’ġtre aďsorďĠs à la surface du substrat. 
- Les sous-produits de la réaction sont désorbés de la surface et évacués par le système de pompage 
du réacteur. Ces sous-produits peuvent à leur tour générer des réactions de gravure préjudiciables à 
la vitesse de croissance. 
 
Figure 1.18: Mécanismes physico-ĐhiŵiƋue d’uŶe Đroissance par CVD [11]. 
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    Si l’on s’intĠresse à la vitesse de diffusion des précurseurs gazeux à travers la couche limite 
présente autour du substrat en la comparant à la cinétique réactionnelle de ceux-ci à la surface du 
substrat, les mécanismes mis en jeu à basse et à haute température peuvent être qualitativement 
décrits. 
Le schéma suivant représente le cas très simplifié où un seul précurseur A diffuse vers le substrat et 
réagit pour former un composé solide : 
 
δ (en ŵ) est l’Ġpaisseur de la couche liŵite de diffusion, xA la fraction ŵolaire du prĠcurseur A dans 
le gaz vecteur B, ࣐A le flux ŵolaire de l’espğce A. Le flux ŵolaire de prĠcurseur diffusant vers le 
suďstrat à travers un gaz vecteur B (couche liŵite d’Ġpaisseur δ) est alors exprimé de la façon 
suivante :    
       
avec x_A titre molaire de l'espèce A et c la concentration des espèces dans la phase gazeuse (en 
mol.m-3). Pour une réaction de surface du type Ag -> Asolide de premier ordre , on obtiendra la 
vitesse de réaction suivante :           
 
avec               en mol.m-2.s-1 et B est ici un facteur pré-exponentiel quelconque. Pour calculer 
le flux   , on cherche à éliminer le titre xA0 à la surface du suscepteur (inconnu), ce qui mène à :                        
 
La cinĠtiƋue de croissance est alors influencĠe par l’un des deux phĠnoŵğnes (cinĠtiƋue ou 
diffusion). Pour un régime diffusionnel, à haute température, le transfert à travers la couche limite 
est plus lent que la réaction de surface, la couche limite pilote alors le transfert de matière. 
 0ABA A AcD x x   
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Pour un régime cinétique, observé à basse température, la réaction chimique est bien plus lente que 






Pour coŵprendre l'allure coŵplğte d'une courďe vitesse de croissance = f(teŵpĠrature), l’analǇse 
dimensionnelle du terme DAB/δ doit ġtre rĠalisĠe : 
               
  
avec Sh le nombre de Sherwood. On peut remarquer que Sh=
   avec L une dimension caractéristique 
du réacteur (par exemple le diamètre de suscepteur). Le nombre de Sherwood, nombre sans 
dimension,  peut être approximé de manière empirique en fonction des nombres de Reynolds et de 
Schmidt : 
                  
  
L’exposant n du noŵďre de ReǇnolds varie entre 0.33 et 0.8 suivant les gĠoŵĠtries de suscepteur et 
les ŵodğles eŵpiriƋues eŵploǇĠs. Si l’on s’intĠresse à l’influence de la teŵpĠrature sur les noŵďres 
de Reynolds et Schmidt, on obtient les équations suivantes :   
                          (théorie cinétique des gaz)            
    Ġtant la vitesse d’Ġcouleŵent du fluide et ࣏ sa viscosité cinématique [75].  
                          (théorie cinétique des gaz) 
                          
Cas du régime diffusionnel : 
 AABAAB cxDkD 
Cas du régime cinétique : 
 AAAB kcxkD 
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On peut alors Ġvaluer l’influence de la teŵpĠrature sur le noŵďre de Sherǁood : 
                                                                        
   
Donc la diffusion du précurseur A peut être définie par : 
                                             
 
En rĠgiŵe diffusionnel, l’Ġvolution du flux molaire de A à la surface estimée en fonction de la 
température et d’une constante ƋuelconƋue M sera de :                                           
Le logarithme népérien du flux de matière A (     ), en régime diffusionnel et cinétique, peut être 
approximé par les équations suivantes :                                       
En partant de ces deux équations, il est possible de tracer la courbe de la figure 1.19 représentant le 
flux de matière A en fonction de la température. Pour une meilleure compréhension des 
phénomènes de transport de matière agissant en CVD, des explications plus précises sont données 
dans l’ouvrage de Bird et al. [75]. 
 
Figure 1.19 : représentation théorique du logarithme népérien du flux du précurseur A  en fonction de 1/T avec en trait 
plein le cas où Re est égal à 0.5, et en pointillé les cas pour les valeurs minimale et maximale de la puissance appliquée 
sur le Re (de 0.33 à 0.8). 
     La croissance en CVD est donc limitée par deux phénomènes physiques. À basse température, la 
vitesse de diffusion des espèces à la surface du matériau est plus rapide que leurs réactions et on 
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parle de limitation cinétique. Le logarithme népérien du flux de matière tracé en fonction de 1/T est 
alors proportionnel à Ea/R. À haute température, les vitesses de réaction en surface sont plus rapides 
et on parle de régime diffusionnel.  La vitesse de croissance continue d’augŵenter avec une pente 
faible. En augmentant encore la température, la vitesse de croissance peut diminuer à cause de la 
formation de solide en phase gaz (nucléation homogène) qui diminue la concentration des 
précurseurs arrivant effectivement sur le substrat ou de réactions parasites. 
 
Figure 1.20 : effet de la température sur la vitesse de croissance de w-AlN sur substrat graphite [76]. 
     La figure 1.20 représente les vitesses de croissance de couche de w-AlN en fonction de la 
température, on peut observer le régime cinétique pour des températures inférieures à 1300°C. Pour 
des températures plus hautes, le régime est diffusionnel [76].  
     Les réacteurs de dépôt CVD peuvent être différenciés par la nature des précurseurs utilisés. La 
chimie organique permet de synthétiser un grand nombre de composés, notamment les précurseurs 
organométalliques utilisés dans les équipements dit MO-VPE (Metal-Organic Vapor phase Epitaxy). 
Ces précurseurs sont le plus souvent sous forme liquide ou solide à température ambiante, il est 
donc nécessaire de les vaporiser avant de les envoǇer dans le rĠacteur. L’utilisation d’un bulleur est 
nécessaire. Cet équipement est une chambre maintenue à une température choisie d’où l’on extrait 
les vapeurs du liƋuide ou du solide à l’aide d’un gaz vecteur ou par simple évaporation (figure 1.21). 
Le débit du précurseur en sortie (          en m3.s-1) est contrôlé par la température du bulleur, qui 
détermine la pression de vapeur saturante du précurseur Psat (en Pa), et le débit de gaz vecteur 
(Qventrant en m
3.s-1) pour une pression de réacteur (Preacteur en Pa) choisie.  
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Figure 1.21 : représentation d’un bulleur et expression du débit de précurseur en sortie du bulleur. 
     Les précurseurs organométalliques peuvent aussi être injectés directement dans le réacteur où ils 
s’Ġvaporent dans la phase gazeuse sous l’effet de la teŵpĠrature [77]. Une variante est l’apport dans 
le rĠacteur sous forŵe d’un aérosol généré par ultra-son [78] [79]. 
     Une alternative aux réacteurs MO-VPE est l’apport alternĠ des flux des précurseurs à la surface du 
substrat.  Dans le cas d’une croissance par FME (pour Flow-rate Modulation Epitaxy),  les précurseurs 
sont envoyés successivement à la surface du matériau avec un flux constant de gaz vecteur sans cycle 
de purge (contraireŵent à l’ALD). Les températures utilisées sont comparables à celle de la MOVPE 
(900°C et 1400°C). Les réactions homogènes en phase gaz sont limitées par rapport à un réacteur 
CVD classiƋue et une iŵprĠgnation plus hoŵogğne de l’enseŵďle du suďstrat perŵet une 
amélioration significative de la qualité des couches en terŵes d’hoŵogĠnĠitĠ d’Ġpaisseur. Cette 
technique rencontre un grand succès pour la croissance de nitrures III/V ternaires [80]. Le 
séquençage des précurseurs permet un ďon contrôle de la stœchioŵĠtrie pour des alliages tel Ƌue 
AlBN [81]. 
    Une dernière catégorie de précurseurs existe. Les éléments de la colonne III réagissent facilement 
avec les halogènes (F, Cl Br et I) pour former des précurseurs gazeux à température modérée se 
décomposant à haute température. Si des précurseurs tels que BF3 ou BBr3 ont ĠtĠ testĠs, c’est 
surtout la chimie chlorée qui est utilisée dans les réacteurs HVPE (Hydride Vapor Phase Epitaxy). Le 
plus souvent, la chloruration des métaux est effectuée in situ dans un compartiment voisin du 
réacteur appelé chlorurateur. Dans cette enceinte chauffée, un gaz chloré (HCl ou Cl2) réagit à la 
surface d’un corps métallique pour former un gaz de haute pureté [82] [83] [84]. Des études 
thermodynamiques et expérimentales sont alors nécessaires pour connaître la composition exacte 
des gaz formés par cette réaction [85]. Le précurseur formé est ensuite transporté par un gaz vecteur 
jusƋu’à la surface du suďstrat où il va rĠagir avec NH3. Un réacteur travaillant à haute température 
sera appelé HT-HVPE (pour High Temperature HVPE). Cependant il est difficile de définir un seuil au-
dessus duquel une température sera qualifiée de « haute ». Le principal avantage de ces dispositifs 
est leurs vitesse de croissance élevée (40 à 60 µm/h) [86] [87] [88]. 
Etat de l’art de l’épitaxie de w-AlN et h-BN par MO-VPE et HVPE 
     L’un des tous premiers à avoir travaillé sur la croissance de nitrures par voix gazeuse est Renner en 
1959 [89]. Il étudia la croissance des nitrures III/V à partir des composés AlCl3.NH3, GaCl3.NH3, 
InCl3.(NH3)x, et BCl3 et NH3. Trğs vite, d’autres se sont intĠressĠs à l’épitaxie de w-AlN sur substrats 
SiC et w-AlN [90]. Les précurseurs étaient déjà AlCl3 (contenu dans un bulleur sous forme de poudre) 
et NH3 avec H2 comme gaz vecteur. L’AlCl3 étant très hygroscopique à température ambiante, le 
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précurseur se pollue fortement en oxygène en vieillissant ou à la moindre manipulation [91]. La 
technique de chloruration in situ de l’aluŵiniuŵ ŵĠtalliƋue n’est apparue Ƌu’en 19ϳ3 [92]. La 
chloruration in situ de l’aluŵiniuŵ perŵet d’Ġviter toute pollution liée à la ŵanipulation d’un sel 
hygroscopique. Cette technique a été adaptée d’un procĠdĠ siŵilaire visant à chlorurer du Ga liƋuide 
[93]. C’est pourƋuoi les preŵiğres chlorurations d’aluŵiniuŵ ont été réalisées sur une source de 
métal liquide à 1000°C [92]. Aujourd’hui, la source d’aluŵiniuŵ utilisée est solide et les températures 
de chloruration sont beaucoup plus basses (environ 500°C) [82] [83] [84]. 
     Les références suivantes rapportent la croissance directe (sans étape de préparation avant le 
dépôt à haute température) par HVPE de w-AlN sur saphir [86] [94] [95], SiC [96] et AlN [97] [96]. Des 
modèles pour la relation épitaxiale liant w-AlN (0001) et saphir (0001) ont été proposés [98] [99].  Les 
croissances sur SiC-4H et template AlN (couche d’AlN de 20 µŵ d’Ġpaisseur sur SiC ϰH) ŵontre Ƌue 
l’Ġpitaxie de ǁ-AlN à haute température (1400-1600°C) est possible [96]. Cependant l’oďjectif 
principal est l’hétéroépitaxie sur saphir afin d’utiliser un substrat au coût raisonnable (SiC et AlN sont 
élaborée par PVT, le saphir lui est obtenu sous forme de lingot par le procédé Czokralsky). Les 
résultats obtenus avec les substrats saphir montrent la liŵite de l’hétéroépitaxie. La différence de 
dilatation thermique entre le substrat et w-AlN  fait que les couches produites à haute température 
sont fissurées [43] [84] [100] [101].   
     En 1994, Sun et al. [98] ont élaboré un modèle expliquant la relation épitaxiale possible entre w-
AlN et le saphir. A l’interface entre ces Ϯ ŵatĠriaux, une dislocation est créée toutes les 10 liaisons O-
O sur le saphir (figure 1.22). Il  y a donc seulement la distance de 9 liaisons N-N pour l’AlN à 
l’interface Ƌuand le saphir présente la distance de 10 liaisons. Cet arrangement fait que le désaccord 
des distances inter atomes entre w-AlN et le saphir serait de 0.70%. Ce modèle explique surtout la 
propagation des dislocations à partir de l’interface. 
 
Figure 1.22 : modèle cristallographique de l'arrangement lors d'une croissance sur saphir d'orientation (0001) d'une 
couche w-AlN d'orientation (0002) [98]. 
     Diverses étapes peuvent être utilisées durant le procĠdĠ afin d’aŵĠliorer la ƋualitĠ cristalline des 
couches produites. D’aďord, il est possible de préparer le substrat saphir par un recuit sous O2 à 
haute température (1000-1200°C) [102] [103].  Des marches atomiques favorisant la croissance se 
recréent alors à la surface du substrat. Le contrôle de la polarité des couches d’AlN peut ġtre effectuĠ 
par une préparation de surface. Un simple prétraitement à haute température par le précurseur 
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d’aluŵiniuŵ  favorise la croissance de la polarité Al [104]. Avec un prétraitement avec le précurseur 
d’azote, la couche d’AlN prĠsente une polaritĠ N, ŵais ƋuelƋues doŵaines d’inversion sont prĠsents 
laissant apparaitre des hexagones d’AlN avec la polaritĠ Al [105]. 
 
     Enfin une étape préliminaire améliore significativement la qualité cristalline du dépôt final. Il s’agit 
de la croissance à basse température (850-1Ϯ00°C) d’une preŵiğre couche d’AlN de faiďle Ġpaisseur. 
Nommé « couche de nucléation » (figure 1.23) ou « couche de protection », ce pré dépôt présente 
plusieurs utilités. La couche de nucléation est élaborée sur un temps très court (de 1 à 2 min) et 
perŵet la croissance d’îlots d’AlN sur la surface du saphir. Ceux-ci sont censés diminuer le taux de 
dislocations à l’interface AlN/saphir lors de la reprise de croissance à haute teŵpĠrature [100] [106] 
[107] [108]. Une autre solution est de réaliser une couche de protection élaborée sur des temps plus 
longs (5 à 15 min) et servant principalement à recouvrir le saphir afin de la protéger des attaques de 
la phase gazeuse à haute température (T>1200°C) [84] [87] [101]  [109]. En effet, l’hǇdrogğne rĠagit 
avec le saphir au-dessus de 1200°C réduisant fortement la qualité du saphir avant le dépôt [96] [105] 
[110] [111] [112]. Les résultats obtenus par ces deux techniƋues, l’utilisation d’une couche de 
protection ou d’une couche de nuclĠation, ŵontrent des aŵĠliorations significatives des ƋualitĠs 
cristallines avec des valeurs de FWHM suivant l’axe (000Ϯ) de ǁ-AlN descendant à respectivement 
378 [101] et 150 arcsec [106]. 
 
 
Figure 1.23: schéma représentant les différentes étapes lors de la croissance d'une couche de w-AlN avec un nettoyage du 
saphir à 1200°C et une la croissance d'une couche de nucléation à 450°C avant la l'étape de croissance principale à 1500°C 
[106]. 
     Des croissances par MO-VPE sont aussi recensées dans la littérature [113] [114] [115]. La qualité 
cristalline des couches d’orientation (0001) est très satisfaisante (FWHM de 195 arcsec selon la 
direction (0002) [114] ). Cependant les vitesses de croissances atteintes de l’ordre du µŵ/h sont plus 
faibles que celle des techniques HVPE. 
     La recherche basée sur la croissance de h-BN par HVPE et MO-VPE est venue plus tardivement. 
Beaucoup d’exemples relatent l’utilisation des prĠcurseurs BCl3 et NH3 pour la croissance par CVD. 
Cependant les couches formées sont soit mal structurées soit de faible qualité cristalline. Les 
structures sont amorphes [116] [117] [118], ou au mieux turbostratiques [117] [119]  [120] [121]. 
Nakaŵura fut l’un des preŵiers à obtenir une couche h-BN polycristalline en utilisant le triethyl bore 
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(TEB) comme précurseur de bore. D’autres prĠcurseurs de bore ont été utilisés par la suite : B3N3H6 
[122], B2H6 [123] [124], le complexe triéthylamine borane [125] [126], BF3 [127]et BBr3 [128].     En ce 
Ƌui concerne l’Ġpitaxie de h-BN par HVPE ou MOVPE, plusieurs rĠsultats sont à retenir. Tout d’aďord 
Tsuda et al. ont travaillé sur la croissance sur substrat nickel [129] [130], matériau qui présente un 
très faible désaccord de maille avec h-BN. Ni et B présentent un point eutectique autour de 1100°C. 
Les expériences ont donc été menées à 1070°C. Le spectre Raman du matériau ainsi élaboré montre 
un pic caractéristique intense autour de 1365 cm-1. La FWHM de ce pic varie entre 9.4 et 20.2 cm-1 
suivant la position sur l’Ġchantillon. Les iŵages MEB et celles obtenues par cathodoluminescence (CL) 
montrent ďien Ƌue le dĠpôt n’est pas hoŵogğne à la surface du suďstrat pour une teŵpĠrature de 
dépôt supérieure à 1100°C (figure 1.24). Les zones notées 1 sur la figure 1.24.a apparaissent en 
couleur soŵďre sur l’iŵage CL et ne prĠsentent pas de trace de h-BN au Raman. Les zones notés 2 
sont claires sur l’iŵage CL et prĠsentent un pic intense à 136ϱ cŵ-1 au Raman. Ceci est dû au fait que 
le suďstrat Ni rĠagit avec B, pour forŵer du liƋuide sur des zones de l’Ġchantillon.  
 
   Figure 1.24 : image prise par a) MEB, b) cathodoluminescence à 215 nm ,c) cathodoluminescence à 300 nm; d) spectre 
Raman du même échantillon [130]. 
    D’autres travaux ŵontrent Ƌue le choix du suďstrat est priŵordial pour la croissance de h-BN. 
Kobayashi en 2006 reporte l’utilitĠ d’une prĠparation de surface pour l’utilisation du SiC-6H comme 
substrat [131]. Un recuit à 1ϱ00°C du suďstrat perŵet l’oďtention de plusieurs ŵonocouches de 
graphite en surface. La croissance est ensuite effectuée à 1100°C. Les résultats obtenus montrent 
une réelle amélioration de la qualité cristalline de h-BN. Le graphite est un matériau ayant la même 
structure que h-BN et un paramètre de maille très proche (a=2.46 Å). Parallèlement à la croissance 
de couche mince de h-BN, un sujet majeur de recherche est la croissance par CVD de multicouches h-
BN/graphène (monocouche de graphite) [132] [133] [134]. Des épaisseurs de quelques nano couches 
de h-BN sont nécessaires pour de telles applications [135]. 
     L’utilisation du saphir comme substrat est beaucoup plus rare que pour la croissance de w-AlN, du 
fait de la forte différence de paramètre de maille entre ce substrat et h-BN. Cependant, un exemple 
marquant est à retenir de la littérature. Kobayashi a réussi la croissance d'une couche orientée 
(0001) de h-BN par MOVPE à une température de dépôt de 1080°C [136]. Cependant la vitesse de 
croissance est trğs lente (30 nŵ/h). D’autres dĠpôts sur saphir montrent la croissance de la forme 
rhomboédrique de BN [137] [18], polytype assez proche de la forme hexagonale se différenciant par 
la sĠƋuence d’eŵpileŵent des feuillets hexagonaux. Là encore, le substrat est préparé, mais par 
nitruration afin d’obtenir une couche de nucléation de w-AlN en surface du matériau [18]. Le dépôt 
obtenu à 1500°C avec TEB comme précurseur de B montre que la couche est composée des deux 
polytypes turbostratique et rhomboédrique (figure 1.25). Le ŵġŵe auteur rapporte Ƌue l’ajout de 
SiH4 dans la phase gazeuse durant la croissance favorise la stabilisation de la forme r-BN [138], et 
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améliore significativement la qualité cristalline des films (FWHM de 38ϱ0 arcsec selon l’axe (000Ϯ) de 
r-BN).  
 
Figure 1.25: spectre XRD en mode Bragg-Brentano autour du pic (0002) de r-BN (courbe noir). En bleu et en vert, les 
déconvolutions du signal visant à faire apparaitre la contribution des phases turbostratique et rhomboédrique de BN 
[18]. 
     La FME (Flow-rate Modulation Epitaxy) a été appliquée à la croissance de w-AlN et h-BN. Un 
résultat intéressant est la croissance des orientations non polaires (11-20) et (10-10) d’AlN sur 
substrat SiC-4H [139]. L’Ġpitaxie de ǁ-AlN par CVD classiƋue s’effectue principaleŵent suivant 
l’orientation (0001). Pour h-BN, les résultats obtenus par Kobayashi et al. [131] [140] [141] montrent 
que la FME permet de limiter la forte réaction parasite ayant lieu entre le précurseur TEB (tri-éthyle 
Bore) et NH3 [131] favorisant l’Ġpitaxie du matériau (figure 1. 26). Des couches de h-BN d’orientation 
(0001) sont obtenues à des températures allant de 1000 à 1100°C (figure 1.26). Les vitesses de 
croissance sont de l’ordre de la centaine de nanoŵğtres par heure. 
 
Figure 1. 26: spectre XRD d'une couche de h-BN hétéroépitaxé sur substrat Ni (111) par FME [140]. 
     Pour l’Ġpitaxie de ǁ-AlN, de nombreux exemples dans la bibliographie montrent que les couches 
obtenues sont orientées, les vitesses de croissances sont élevées (de 5 à 60 µm/h) et la qualité 
cristalline du matériau est très intéressante (FWHM de w-AlN (0002) entre 150 et 500 arcsec selon 
les références). Le vrai problème rencontré est la fissuration des couches épaisses lorsque la 
croissance est menée sur saphir. La qualité cristalline des couches selon l’axe (10-10), de l’ordre 1000 
DiminutioŶ des coŶtraiŶtes à l’iŶterface w-AlN/substrat. 
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arcsec au minimum, reste à optimiser, et ne permet pas l’utilisation de ce ŵatĠriau coŵŵe suďstrat 
pour les LEDs.  
     La technique HVPE semble être adaptée pour la croissance des nitrures III/V. Concernant la 
croissance de h-BN, la littĠƌatuƌe ƌappoƌte suƌtout la ĐoŵplexitĠ d’aƌƌiveƌ à la Đƌoissance épitaxiale de 
Đe ŵatĠƌiau, Đhoix du suďstƌat, de la pƌĠpaƌatioŶ, pƌoĐĠduƌe de dĠpôt, ĐoŶfiguƌatioŶ du ƌĠaĐteuƌ… 
L’ĠlaďoƌatioŶ de Đe ŵatĠƌiau ŶĠĐessite des ĐoŶditioŶs tƌğs spĠĐifiƋues et Ŷe ƌesseŵďle eŶ ƌieŶ à Đelle 
des autres nitrures. Cependant quelques exeŵples ŵoŶtƌeŶt Ƌu’il est possiďle d’atteiŶdƌe uŶ tel 
objectif. 
 
1.2.6. Diŵinution des contraintes à l’interface ǁ-AlN/substrat. 
     Une des difficultés rencontrées lors de la croissance hétéroépitaxiale de w-AlN sur saphir est la 
propagation des dislocations à partir de l’interface substrat/AlN. Un autre substrat possible est le 
silicium, son coût étant très accessible du fait de son développement pour l’industrie 
microélectronique. Cependant ce ŵatĠriau n’est pas transparent et le suďstrat doit ġtre retirĠ du 
dispositif optique avant son utilisation [88] [113] [142]. Le proďlğŵe ŵajeur de l’utilisation du 
silicium comme substrat est son fort désaccord de maille (environ 21%) qui rend difficile l’Ġpitaxie de 
w-AlN sur ce support [142]. Le saphir Ġtant le suďstrat adĠƋuat pour les applications de l’AlN 
(transparence aux UV, coût raisonnable et croissance épitaxiée possible), les recherches se sont 
orientées vers des solutions visant à limiter la propagation des dislocations. 
     Une des premières études sur substrat plan consistait à faire varier le ratio N/Al lors d’une 
croissance multi-étapes afin de modifier les vitesses de croissances latérales (définit par la croissance 
des plans non polaire) [143]. Plus le ratio N/Al est élevé, plus la croissance latérale est grande [144] 
[145]. Un ratio N/Al plus élevé dans la première étape de croissance favorise la croissance de larges 
grains, ce qui permet une limitation de la densité de dislocations dans la couche finale. La seconde 
Ġtape de croissance avec un ratio N/Al plus faiďle favorise une croissance selon la direction de l’axe c, 
et donc des rugosités moins grandes en surface du matériau. Le résultat permet une diminution 
significative de la FWHM de w-AlN selon l’axe (000Ϯ) (passage d’environ ϰ00 à 180 arcsec). 
     Modifier le ratio N/Al en cours de croissance crée des contraintes, et toute contrainte courbe les 
dislocations traversant le dépôt jusƋu’à les orienter non perpendiculaireŵent au suďstrat. C’est dans 
ce but que certains groupes se sont intéressés au ŵode d’apport des précurseurs. Ainsi l’utilisation 
séquencée en MOVPE d’un apport continu en prĠcurseur et d’un apport sĠƋuencĠ a été étudiée 
[113] [146] [147] [142]. L’apport sĠƋuencĠ, défini précédemment par « Flow modulation Epitaxy », 
ne concerne cette fois-ci Ƌu’un seul des deux prĠcurseurs. L’apport en aŵŵoniac est alterné 
contraireŵent à l’apport en triméthyl aluminium (TMA) qui lui est injecté en continu dans le réacteur 
[148]. Les croissances successives par un apport en continu et alterné de NH3 permettent une 
diŵinution iŵportante de la densitĠ de dislocation suivant l’axe (10-12) du matériau multicouche 
(voir figure 1. 27) [147]. La couche ainsi déposée ne présente pas de fissure et est non contrainte. 
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Figure 1.27: évolution de la FWHM de la raie (10-12) de w-AlN en fonction de l'empilement des couches réalisées par un 
apport continue et séquencée en ammoniac à la surface du substrat saphir [147]. 
     Un autre mécanisme visant à diminuer les contraintes présentes dans le matériau est l’Ġpitaxie par 
croissance latérale (ELO pour Epitaxial Lateral Overgrowth) [97] [113] [143] [147]. Une couche de w-
AlN épaisse de 1 à 10 µm est déposée sur un substrat plan (saphir ou silicium). Des tranchées sont 
gravées par ICP (plasma couplé par induction) ou RIE (gravure par ions réactifs) à travers cette 
couche suivant une direction cristallographique précise (figure 1. 28 a). Le support ainsi préparé est 
qualifié de "pattern" et peut être recouvert par une couche de w-AlN plus épaisse que la profondeur 
des tranchées. Des vides sont formés entre les tranchées d’AlN, du fait de la croissance latérale, ce 
qui permet de ne pas propager les dislocations verticales au-dessus des lacunes formées. Le dispositif 
final est appelé substrat ELO-AlN (figure 1. 28 b et c). La densité de dislocation du matériau est 
diŵinuĠe (FWHM de 336 arcsec selon la direction (000Ϯ) et 330 arcsec selon l’axe (10-12)) par 
rapport à une croissance normale et la couche ne présente pas de fissure [147]. Dans d’autres 
études, les tranchées ont été directement gravées sur des substrats saphir [149] ou SiC-6H [150]. Les 
résultats obtenus par hétéroépitaxie sur "pattern" saphir ou SiC sont dans l’enseŵďle ŵoins 
satisfaisants que ceux obtenus par homoépitaxie sur tranchées AlN.  
 
Figure 1.28 : image FEG-SEM en coupe transversale de a) un pattern de w-AlN sur saphir, ďͿ la ĐroissaŶĐe d’uŶe ĐouĐhe de 
ELO-AlN sur ce même pattern, c) schéma représentatif d’uŶe ĐroissaŶĐe ELO-AlN [97]. 
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1.2.7. Formation de substrat de w-AlN autoportant par décollement du 
support 
    Un dernier axe de recherche est la croissance d’une couche Ġpaisse de ǁ-AlN (plusieurs centaines 
de µm) pouvant être décollée par la suite de leurs supports afin d’ġtre utilisĠe ensuite comme 
substrat massif. Plusieurs études ont été publiées sur le sujet parallèlement. Kumagai et al. [151] se 
sont d’aďord intĠressĠs à la croissance sur substrat silicium par HVPE. Le principe est simple, une 
couche d’environ Ϯ00 à 300 µŵ d’Ġpaisseur de ǁ-AlN est déposée sur le siliciuŵ d’orientation (111), 
et le suďstrat est ensuite retirĠ par une attaƋue chiŵiƋue (solution à ďase d’acide fluorhydrique et 
d’acide nitriƋue). Un substrat massif de w-AlN orienté (0001) de mauvaise qualité cristalline est ainsi 
obtenu. Nagashima en 2012 [88] propose une procédure plus complexe ou une première couche 
mince (0.3 µm) de w-AlN est épitaxiée sur le siliciuŵ à 1Ϯ00°C, suivi par la croissance d’une couche 
polycristalline de 300 µm (figure 1. 29). Le substrat est par la suite retiré par attaque acide (solution à 
ďase d’acide fluorhǇdriƋue et d’acide nitriƋue), le support restant et retourné, et un nouveau dépôt 
d’AlN épais de 300 µm est alors déposé à la surface de la couche épitaxiée de w-AlN. Enfin, la couche 
polycristalline est retirée par polissage. Le substrat ainsi obtenu présente une FWHM de 2380 arcsec 
selon l’axe (000Ϯ) et de ϱ9ϰ0 arcsec selon l’axe (10-12). L’aŵĠlioration de la ƋualitĠ cristalline du 
substrat de w-AlN observée est certaineŵent due au fait Ƌue l’attaƋue acide a lieu avant-dépôt et 
non après. Le silicium reste cependant un trğs ŵauvais support pour l’Ġpitaxie de w-AlN du fait du 
fort désaccord de paramètre de maille existant entre les 2 structures.   
 
Figure 1.29 : schéma explicatif de la préparation d'un substrat AlN autoportant à partir d'une croissance sur silicium (111) 
[88]. 
     En 2007, Kumagai et al. ont réussi à décoller une couche de w-AlN de 85 µm de son substrat saphir 
[112]. Tout d’aďord, le suďstrat fut prĠparĠ par une attaƋue chiŵiƋue dans une solution d’acide 
phosphoriƋue et d’acide sulfuriƋue chauffĠe à 160°C. Le substrat est ensuite inséré dans le réacteur 
où une première couche de 100 nŵ d’épaisseur de w-AlN est déposée à 1065°C. La multicouche ainsi 
formée subit par la suite un recuit sous H2+NH3 à 1450°C. Le saphir réagit alors fortement avec H2, 
tandis que la couche de w-AlN est protégée par l’apport en NH3 dans la phase gazeuse. Un dépôt de 
85 µm de w-AlN est par la suite effectué à 1450°C. Après refroidissement, le saphir est détaché du 
dépôt qui est semi-transparent, lisse en surface et sans fissures. La FWHM du matériau formé est de 
ϮϮ0ϳ arcsec selon l’axe (000Ϯ) et de 1ϱϱ0 arcsec selon l’axe (10-10). Le désavantage majeur de cette 
méthode est que la qualité cristalline du saphir est fortement détériorée afin Ƌu’il puisse se dĠtacher 
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à la suite du dépôt. La couche de w-AlN ainsi formée par la suite présente une qualité cristalline bien 
inférieure au traditionnel dépôt de w-AlN sur saphir par HVPE.  
     Une derniğre alternative est la croissance d’une couche Ġpaisse par HVPE sur un suďstrat ǁ-AlN 
élaboré par PVT. Les substrats PVT sont réputés pour leurs hautes qualités cristallines, mais 
présentent une trğs ŵauvaise transparence pour des longueurs d’onde inférieure à 300 nm (voir  
partie 2.1.2 de ce chapitre).  En 2012, Kumagai et al. relatent la croissance par HVPE d’une couche de 
200 µm sur substrat PVT [60]. Celui-ci est par la suite retiré par polissage et la couche HVPE restante 
est polie pour diminuer sa rugosité de surface. Le substrat autoportant ainsi produit présente une 
qualité cristalline de 31 arcsec selon l’axe (000Ϯ) et de 3Ϯ arcsec selon l’axe (10-11) alors que le 
suďstrat PVT utilisĠ à l’origine prĠsentait une ƋualitĠ cristalline de 1ϱ arcsec selon l’axe (000Ϯ) et de 
30 arcsec selon l’axe (10-11). L’avantage rĠel de cette techniƋue est Ƌu’elle perŵet d’oďtenir un 
substrat non contraint et sans fissures dont la transparence dans le doŵaine de l’ultraviolet est 
assurée (voir figure 1. 30). 
 
Figure 1.30 : évolution de la transparence suivant la longueur d'onde de substrats w-AlN obtenus par PVT et HVPE [60]. 
    Dans l’enseŵďle, les substrats AlN réalisés par croissance ELO ou par reprise sur germe PVT 
présentent les caractéristiques nécessaires pour la fabrication de dispositifs LED. Cependant le prix 
de revient de tels protocoles d'élaboration reste iŵportant, le noŵďre d’Ġtapes avant utilisation du 
substrat étant fortement augmenté. Les substrats ELO-AlN sont le plus couramment utilisés de nos 
jours du fait de l’aďsence de gerŵe PVT à des tailles supérieures à  50 mm de diamètre. Un nouvel 
axe de recherche pour la fabrication des LED est le transfert du dispositif en fin de fabrication sur un 
substrat bien moins onéreux [9] à l’iŵage de l’utilisation du «smartcut» en microélectronique [152].  
    Cette partie sur les voies d’ĠlaďoƌatioŶ peƌŵet de ŵieux ĐoŵpƌeŶdƌe l’intérêt de chaque technique 
pour la croissance épitaxiale de w-AlN et h-BN. Le procédé idéal doit tout d’aďoƌd peƌŵettƌe la 
production de couches monocristallines, non contraintes et non fissurées aux propriétés physiques 
homogènes (transparence, bande interdite). La production de ces échantillons doit être rapide et avec 
des précurseurs et des substrats adaptés et disponibles à des prix compétitifs. 
     Le réacteur HVPE ƌeste Đelui Ƌui pƌĠseŶte le plus d’iŶtĠƌġt pouƌ Ŷotƌe Ġtude. La microstructure des 
couches obtenues est satisfaisante, les vitesses de croissance atteintes sont élevées, le coût des 
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précurseurs et leurs qualités répondent aux spécifications recherchées et permettent 
l’iŶdustƌialisatioŶ du pƌoĐĠdĠ. Une limite majeure reste la qualité des couches obtenues qui 
présentent le plus souvent des fissures et des densités de dislocations importantes. 
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1.3. Caractérisations des couches minces de nitrures 
     Cette partie traite des techniques de caractérisation qui vont être employées dans la suite de ce 
ŵanuscrit. L’oďjectif est de fournir une description succincte de chaque appareillage afin de mieux 
comprendre leurs contributions pour l’Ġtude de la croissance des nitrures III/V. 
La Microscopie Electronique à Balayage (MEB) 
     Le microscope électronique à balayage est l’outil de rĠfĠrence pour l’oďservation de la 
morphologie des films de nitrures. Cette technique utilise un faisceau électronique pour sonder la 
surface d’un Ġchantillon. La permittivité des nitrures III/V induit une mauvaise conduction des 
électrons en surface des couches engendrant de fortes perturbations des images observées. C’est 
pourquoi pour faciliter le travail sur ces couches, un canon à émission de champ (FEG pour Field 
Emission Gun) est utilisé. Le MEB FEG se démarque notamment des autres MEB par une brillance 
plus élevée permettant de travailler à de plus forts grossissements (×100 000 qui rend possible 
l’oďservation d’objets mesurant quelques dizaines de nanomètres) et facilitant le travail à des 
tensions d’accĠlĠration plus faiďle (limitant la perturbation des images par la résistivité électrique 
des couches). Le MEB peut capter deux types de particules, les électrons secondaires et les électrons 
rétrodiffusés. Les premiers apporteront plus une information de topologie, les images obtenus étant 
représentatif de la morphologie de surface. Les électrons rétrodiffusés eux apportent une 
information de contraste chimique. Cependant les éléments rencontrés lors de la croissance des 
nitrures (Al, B, N, O et C) ayant des numéros atomiques très proches, le contraste chimique observé 
est trop faible pour pouvoir apporter une information significative. C’est pourƋuoi l’enseŵďle des 
images de cette étude ont été réalisées à partir de la collecte des électrons secondaires. 
     La figure 1.31a présente l’oďservation en coupe transversale d’un suďstrat ELO d’AlN. Orienter un 
échantillon sur sa tranche perŵet de ŵesurer l’Ġpaisseur d’une couche déposée sur le substrat. La 
figure 1.31b est une vue de surface du même échantillon.  
 
Figure 1.31 : image FEG SEM d'un substrat ELO-AlN, a) en coupe transversal b) en vue de surface [147]. 
La spectroscopie Raman 
     La spectroscopie Raman est une technique permettant de ŵesurer l’Ġtat vibrationnel des 
matériaux sous l’effet d’un raǇonneŵent ĠlectroŵagnĠtiƋue. Elle perŵet l’analyse locale d’un 
échantillon apportant des informations sur sa nature physico-chimique, sa structure cristalline, son 
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orientation cristalline, sa qualité cristalline (mesure de la FWHM pour Full Width Half Maximum), son 
état de contraintes et de dopage. 
     Kuball en 2001 mesure le pic E2(high) d’un Ġchantillon d’AlN ŵassif à une longueur d’onde de 
657cm-1 [153] [154]. Pour h-BN, plusieurs références rapportent la mesure du pic E2g à une longueur 
d’onde de 136ϳ cm-1 [155] [156]. La figure 1.32 montre le spectre Raŵan d’une couche de w-AlN sur 
SiC-6H. Les cinq pics observables correspondent aux modes vibrationnels E2(high) (à 656 cm
-1) et 
A1(LO) de w-AlN et E2(TO), E1(TO) et A1(LO) de SiC-6H. La forte prédominance du pic E2(high) pour w-
AlN signifie que le matériau est orienté selon la direction [0001].  
     L’appareillage utilisĠ pour les mesures de cette étude est un Renishaw In-Via (source lumineuse à 
514 nm produite par un générateur 15 mW). 
 
Figure 1.32 : spectre Raman d'une couche de w-AlN sur substrat SiC-6H obtenue par HVPE à 1400°C [96]. 
 
La Diffraction des Rayons X (DRX) 
 
Figure 1.33 : schéma d'une XRD en configuration ω/2θ [157]. 
     La diffraction des rayons X est une technique apportant des informations sur la structure, 
l’orientation et la ƋualitĠ du ŵatĠriau oďservĠ. Les raǇons X diffractant à la surface de l’Ġchantillon 
apportent une information sur la distance inter-réticulaire d’un plan cristallin (hkl) du matériau. Un 
appareillage en configuration θ/2θ permet de mesurer les différentes orientations cristallines d’une 
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poudre. Une gĠoŵĠtrie ω/Ϯθ (figure 1.33), qui nécessite un alignement par rapport à la surface du 
dépôt, perŵet d’oďtenir un signal plus intense faisant apparaître les défauts de structure et 
contraintes dans une couche mince. On peut alors en déduire l’orientation cristalline d’une couche 
mince ou bien mesurer précisément la largeur à mi-hauteur (FWHM) d’un pic, valeur souvent 
assimilée à la qualité cristalline du matériau (figure 1.34b). Cette mesure de FWHM est appelée 
« Rocking Curve » (XRC pour X-ray Rocking Curve) configuration dans laquelle on fait seulement 
varier l’angle ω du ŵontage. Pour les couches à épaisseurs fines (moins de 200 nm), il est possible 
d’utiliser une configuration incidence rasante (GIXRD pour Grazing Incidence XRD), afin de diŵinuer 
la contriďution du suďstrat et d’oďtenir seuleŵent le signal du dĠpôt (figure 1.34a). Selon les fiches 
ICDD de ces matériaux, le plan (0002) de w-AlN (n° 025-1133) est indexé à un angle Ϯθ de 36.0ϰ ° et 
le plan (0002) de h-BN (n°073-2095) est référencé à un angle Ϯθ de Ϯ6.ϳϰ °. 
 
Figure 1.34 : a) spectre GI-XRD d’uŶe ĐouĐhe de ǁ-AlN déposé par PE-ALD à 185°C [158] b) X-Ray Rocking Curve d’uŶe 
ĐouĐhe d’AN oďteŶue par LPE à ϭ7ϬϬ°C [40]. 
     Le diffractomètre utilisé est un Philips X’pert dont la source est une anticathode en cuivre. 
La Microscopie à Force Atomique (AFM)  
     L’AFM est une ŵĠthode Ƌui consiste à mesurer la force d’interaction entre une pointe et la surface 
d’un Ġchantillon avec laquelle elle est au contact. Ceci permet de mesurer localement la topographie 
en surface de l’Ġchantillon à l’Ġchelle nanoŵĠtriƋue, le tout pouvant être représenté sous forme de 
cartographie (figure 1.35). L’AFM perŵet aussi de mesurer des rugosités et d’Ġvaluer les propriĠtĠs 
électriques et piézoélectriques d’un ŵatĠriau  
 
Figure 1.358 : image AFM d'une couche d'AlN obtenue par MOVPE à 1400°C avec ratio N/Al de 581 [143]. 
La Microscopie Electronique en Transmission (MET) 
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     Le MET est une techniƋue d’iŵagerie utilisant un faisceau d’Ġlectrons accĠlĠré à de très hautes 
tensions (Ϯ00 keV) pour sonder la surface de l’Ġchantillon, ce qui permet d’iŵager de très fines 
particules à des grossissements élevés (jusƋu’à ×2 000 000)) (figure 1.36a). Une vue en coupe 
transversale perŵet d’oďserver la transition entre deux structures épitaxiées (figure 1.36b et c) ou  
de récolter les électrons afin de tracer des clichés de diffraction apportant des informations sur la 
structure cristalline. 
 
Figure 1.36 : coupe transversale  d'AlN d’orieŶtatioŶ [ϬϬϬϭ]  sur substrat SiC-6H orienté [0001], a) Image TEM de 
l’iŶterfaĐe  ďͿ Iŵage HRTEM de l’iŶterfaĐe AlN SiC-6H ĐͿ SĐhéŵa ŵoŶtraŶt la relatioŶ d’épitaǆie eŶtre Đes deuǆ ŵatériauǆ 
[43]. 
Photoluminescence (PL) et Cathodoluminescence (CL) 
     La PL et la CL sont deux méthodes ayant pour but d’exciter un semi-conducteur à l’aide d’une 
source lumineuse (PL), ou d’un faisceau d’Ġlectrons (CL), afin d’oďserver les photons émis en retour. 
Ainsi ces méthodes apportent une information précise sur les propriétés électroniques d’un 
échantillon, notamment la largeur de bande interdite dans le cas des nitrures III/V (figure 1.37). La 
qualité du matériau peut être estimée par mesure de la FWHM des pics CL et PL. Il est possible aussi 
de cartographier la surface d’un ŵatĠriau afin d’Ġtudier l’hoŵogĠnĠitĠ d’un dĠpôt. 
 
Figure 1.37 : spectre CL d'une couche de h-BN obtenue par méthode HP-HT [53] 
     Cette partie nous apporte les d’iŶfoƌŵatioŶs suƌ l’eŶseŵďle des ĐaƌaĐtĠƌisatioŶs Ƌui peuveŶt ġtƌe 
menées suƌ uŶ ĠĐhaŶtilloŶ afiŶ d’eŶ dĠteƌŵiŶeƌ sa stƌuĐtuƌe, sa ĐoŵpositioŶ, sa ŵoƌphologie, soŶ Ġtat 
de surface et ses propriétés de semi-conducteur. 
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Chapitre II 
Les aspects thermodynamiques de 
la croissance 
 
     L’étude therŵodǇŶaŵiƋue de la croissance des nitrures III/V apporte des informations « a 
priori » sur l’évolutioŶ de sǇstğŵes ĐhiŵiƋues Đoŵpleǆes. La ŶotioŶ d’éƋuiliďre sous-entend temps 
de réaction infini et/ou longueur infinie dans un réacteur fermé et complètement agité. La plupart 
des sǇstğŵes ĐhiŵiƋues Ŷ’atteiŶdroŶt jaŵais l’éƋuiliďre dans les conditions de croissance 
classiques. Toutefois, cette approche de la modélisation permettra de rendre compte des 
évènements possibles. Elle permet de connaitre les constituants de la phase gazeuse et les solides 
préseŶts lors du dépôt. L’évolutioŶ de la sursaturation, Ƌui ĐorrespoŶd à l’éĐart à l’éƋuiliďre de la 
phase gazeuse, apporte quant à elle une information qualitative sur la structure du dépôt formé et 
permet de relier une vitesse de croissance à la qualité du cristal formé. 
2.1. Equilibre thermodynamique et réactions dans la phase 
gazeuse - la sursaturation 
     Cette partie introduit les notions de thermodynamique nécessaires à la compréhension du 
chapitre. 
2.1.1. Le calcul de l’équilibre thermodynamique 
     Le principe du calcul de l’ĠƋuiliďre thermodǇnaŵiƋue d’un sǇstğŵe consiste à minimiser 
l’enthalpie liďre G de l’enseŵďle de ses constituants. Mais plusieurs hypothèses sont nécessaires 
pour réaliser ces calculs : 
-tout d’aďord l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue est atteint. Différents algorithmes peuvent être utilisés 
pour accomplir ce calcul.  
-le réacteur est assimilé à un système fermé. 
 
La relation de Gibbs-Helŵotz (Ϯ.1) dĠfinit l’enthalpie liďre de chacun des constituants du système G 
en fonction de l’enthalpie H et de l’entropie S.               (2.1) 
Ces deux variables peuvent être exprimées en fonction de la capacité calorifique CP du matériau.           ∫                   (2.2) 
avec     l’enthalpie standard du ŵatĠriau à Ϯ98 K. 
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          ∫                     (2.3) 
avec      l’entropie standard du ŵatĠriau à Ϯ98 K.  
CP(T) à pression constante peut être estimé par une relation de type polynomiale (avec ci et pi des 
nombres entiers):                ∑             (2.4) 
Les valeurs de Cp(T) (2.4) constituent donc des données indispensables aux calculs de ces équilibres 
therŵodǇnaŵiƋues coŵŵe les donnĠes d’enthalpie et de teŵpĠrature de transition d’un Ġtat 
physique à un autre. Des bases de données ont ainsi été constituées, comme FACT [1] (base de 
données nord-américaine) ou bien SGTE (qui compile des données thermodynamiques obtenues par 
différents laboratoires européens) [2]. Toute base de données peut être complétée par un apport de 
donnée extérieure. Le laboratoire SANDIA [3] sur son site internet met à disposition une base de 
données complète pour un grand nombre de composés gazeux, notamment les données des chimies 
chlorées des éléments Al et B. 
 
     Le logiciel Factsage [1] et son module « Equilib » perŵettent de siŵuler la coŵposition d’un 
système à son équilibre thermodynamique à partir des équations précédemment détaillées. Le 
fonctionneŵent de ce ŵodule est assez siŵple. L’utilisateur définit un système de départ en 
renseignant les différents composés présents et leurs quantités de matière. Il définit ensuite les 
conditions de température et de pression auxquelles il faut effectuer la simulation. Le logiciel rend 
alors en réponse la liste des composés formés ou ayant réagi, et leurs quantités de matière finales 
lorsƋue l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue est atteint. Il est aussi possiďle d’exclure des coŵposĠs 
pouvant être formés au cours des réactions afin de faciliter le déroulement du calcul.  
 
 
2.1.2. Thermodynamique de la croissance et notion de sursaturation 
     La therŵodǇnaŵiƋue est la science des transferts d’Ġnergie au cours d’une rĠaction phǇsico-
chimique. L’ĠƋuilibre thermodynamique est défini par la relation suivante (2.5) :                     ∑               (2.5) 
G est l’Ġnergie de Giďďs ou l’enthalpie liďre des constituants du système et    leurs fractions 
molaires. Cette grandeur globale varie en fonction de la température (T) et de la pression (P) du 
système.  
Lorsque N constituants sont introduits dans un réacteur à des conditions T et P connues, des 
transformations vont avoir lieu (réactions chimiques ou physiques, échange de chaleur) permettant 
une diŵinution jusƋu’à un ŵiniŵuŵ de l’enthalpie liďre des espğces présentes (2.6). Une fois à 
l’ĠƋuiliďre, la pression, la température et la composition du système restent alors fixées pour un 
système fermé. Calculer l’Ġtat d’ĠƋuiliďre consiste donc à faire varier le titre de chaƋue espğce d’un 
système afin de minimiser l’enthalpie libre du système complet. Les résultats ainsi obtenus 
permettent de connaitre la coŵposition du sǇstğŵe à l’ĠƋuiliďre et par la suite les conditions 
opératoires (P, T) les plus favorables aux réactions qui nous intéressent. 
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        ∑            (2.6) 
Le potentiel chimique   d’une espèce i (2.7) est dĠfini coŵŵe la dĠrivĠe partielle de l’enthalpie liďre 
par une quantité molaire   . S’en dĠduit alors une expression de    en fonction de     (potentiel 
standard de l’espğce i à P0=101325 Pa et T0=298.15 K), R la constante des gaz parfaits (8.314 J.mol-1.K-
1) et   l’activitĠ de l’espğce i.                                 (2.7) 
L’activitĠ d’une espğce peut ġtre définie de la façon suivante pour un élément X. Un solide <X> aura 
une activité   = 1, un liƋuide (X) dans le cas d’une solution idĠale aura une activité           (avec 
N la somme des quantités molaires des liquides constituants du système), et un gaz [X], si l’on 
considère le cas des gaz parfaits une activité            , où P est la pression totale et    la 
pression partielle du constituant i.    est la fraction molaire du constituant i. 
Lors d’une croissance en CVD, il existe un désĠƋuiliďre entre l’espğce solide <A> Ƌue l’on cherche à 
déposer et sa vapeur [A] (2.8) :       ↔            (2.8) 
À chaque température T correspond une pression de vapeur saturante      . Placer le film <A> à une 
pression P inférieure à sa pression de vapeur saturante       entrainera son évaporation. A contrario, 
l’espğce [A] se condensera à la surface de la ciďle. A P=     , aucune croissance n’est possiďle. La 
réaction de croissance est donc un phénomène hors équilibre thermodynamique. Il est donc 
important de définir une notion d’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue lors de la croissance pour chaque 
espèce chimique (2.9), c'est-à-dire la différence de potentiel chimique entre ses phases gaz et solide.    [     ]                     (     )    (2.9) 
À l’ĠƋuilibre, les potentiels chimiques sont identiques, donc on peut écrire une relation simple pour 
le potentiel du cristal à partir de la pression de vapeur saturante     (2.10).                   (         )     (2.10) 
Ainsi si   <0, le cristal s’Ġvaporera. Dans le cas contraire, la phase gazeuse est saturĠe en l’espğce A 
et la pression partielle PA est supérieure à la pression partielle en l’espğce A à l’ĠƋuiliďre PA*. La 
notion de sursaturation est alors définie. Cette grandeur est une description quantitative de la 
concentration de la phase gazeuse par l’espğce A. Pour un dépôt en phase gazeuse, plusieurs 
expressions de la sursaturation ont été utilisées : 
-le degré de sursaturation ou sursaturation [4] [5] :        
-la sursaturation absolue [6] [7] [8]:            
-la sursaturation relative :         
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     Ces trois définitions de la sursaturation sont indépendantes les unes des autres. Elles n’ont pas 
toutes la même unité et les valeurs calculées de ces trois termes ne sont pas comparables d’un point 
de vue quantitatif. La sursaturation   peut être définie de deux façons. Une première façon de 
l’expriŵer est le ratio du produit des pressions partielles des espèces réactives dans la phase gazeuse 
par rapport aux produits des pressions partielles des espğces rĠactives à l’ĠƋuiliďre. Une seconde 
définition est le ratio de la somme des pressions partielles des espèces réactives dans la phase 
gazeuse par rapport à la somme de pressions partielles des espğces rĠactives à l’ĠƋuiliďre. 
S’intĠresser au produit ou à la somme des pressions partielles apporte des différences significatives 
sur les rĠsultats de l’Ġtude. Tout d’aďord, le calcul du produit des pressions partielles sera plus 
influencé par les espèces réactives présentes en très faible quantitĠ dans la phase gazeuse. L’unitĠ de 
la sursaturation variera aussi dans le cas où le noŵďre d’espğces présentes ne serait pas le même au 
dénominateur et au numérateur. Une sursaturation calculée à partir de la somme de pressions 
partielles restera adimensionnelle contrairement à une sursaturation calculée par le produit des 
pressions partielles. Enfin, le cas d’une Ġvaporation non congruente influe aussi sur ce choix de ŵode 
de calcul de la sursaturation, la coŵposition de la phase gazeuse n’Ġtant pas représentative de la 
stœchioŵĠtrie du ŵatĠriau. Choisir la somme des pressions partielles des espèces réactives limitera 
l’influence de ce tǇpe de phĠnoŵğne sur le résultat final.  
     La pression de vapeur d’un coŵposĠ étant généralement pilotée par un terme en exponentiel de 
la teŵpĠrature, il n’est pas étonnant Ƌue l’on assiŵile gĠnĠralement haute sursaturation à basse 
température et inversement, presque indépendamment des autres paramètres. La sursaturation a 
un  effet direct sur la morphologie des cristaux formés [9] comme on peut le voir sur la figure 2.1a. La 
figure 2.1b montre à titre d’illustration les croissances de SiC-3C pour différentes conditions 
opératoires. La variable H2/TMS est le ratio des débits de gaz neutre sur le débit des précurseurs en 
Si et C. A haute sursaturation absolue (basse température), on retrouve des formes arrondies et des 
lamelles fines. En augmentant la température, on observe la croissance de grains, sous forme 
colonnaire (figure 2.1b). À plus haute température (basse sursaturation absolue), des facettes 
apparaissent sur le matériau. De très faibles sursaturations permettent la croissance par épitaxie de 
surfaces lisses. 
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Figure 2.1: a) schéma représentant l'effet de la sursaturation et de la température sur la morphologie de dépôt 
obtenue par CVD [9]; b) Effet de la sursaturation sur la morphologie de croissance du SiC sur graphite [7]. 
 
2.2. Equilibre thermodynamique phase gazeuse/solide en 
cours de croissance 
     L’oďjectif de cette partie est de ŵieux coŵprendre les interactions Ƌui peuvent avoir lieu entre la 
phase gazeuse, composée du gaz vecteur et des précurseurs, et le suďstrat. L’Ġtude de l’ĠƋuiliďre 
thermodynamique apporte des informations sur la composition du système pour une pression et une 
température donnée. Les résultats obtenus une fois exploités servent à prédire les conditions 
optimales pour la croissance des nitrures III/V. La stabilité chimique du substrat et du matériau 
déposé sont principalement étudiées. Le logiciel Factsage 6.0 ainsi que les bases de données SGTE et 
SGPS [2] ont été utilisés pour ces calculs. Les simulations ont toutes été menées à une pression de 
1333 Pa. Les quantités de matières indiquées pour le calcul des équilibres thermodynamiques 
correspondent aux débits de gaz utilisés expérimentalement. 
2.2.1. Cas du nitrure d’aluŵiniuŵ 
     La croissance de l’AlN s’effectue à partir des précurseurs AlCl3 et NH3, AlCl3 étant obtenu par 
chloruration de billettes d’aluŵiniuŵ par Cl2 à 500 °C dans une chambre séparée du réacteur. 
L’Ġtude therŵodǇnaŵiƋue du procĠdĠ de chloruration a été effectuée (figure 2.2a) et montre que 
AlCl3 est le coŵposĠ chlorĠ prĠfĠrentielleŵent forŵĠ devant AlCl lors de la rĠaction avec l’aluŵiniuŵ 
aux conditions T=500 °C et P=1330 Pa [10]. Il a aussi ĠtĠ ŵontrĠ Ƌu’AlCl3 réagit avec SiO2 (quartz des 
parois du réacteur et du chlorurateur) pour former les chlorures SiCl4 et SiCl2 avec l’augŵentation de 
la température (figure 2.2b) [10]. 
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Figure 2.2 : simulation thermodynamique, a) de l'étape de chloruration d'Al(s) par Cl2 , b) de la réaction entre AlCl3 et SiO2 
[10]. 
    Dans un preŵier teŵps, l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue du sǇstğŵe H2/NH3/AlCl3 (avec les 
quantités 1000/3.5/2.31 moles) a été étudié. Les résultats montrent que la croissance d’AlN est 
attendue entre 250 °C et 1150 °C (figure 2.3). Expérimentalement, des croissances à bien plus hautes 
températures sont recensées dans la littérature (jusƋu’à 1600°C) [11] [12] [13]. Pour interpréter les 
résultats obtenus avec le logiciel Factsage, il est important de tenir compte des deux remarques 
suivantes. Tout d’aďord, Factsage perŵet de calculer l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue et de ce fait ne 
prend pas en compte la cinétique de la réaction. Or si la thermodynamique sert à connaître la 
composition finale d’un sǇstğŵe, les résultats expérimentaux sur des temps courts dépendent avant 
tout de la cinétique des réactions chimiques ainsi que des phénomènes de transfert de matière ayant 
lieu dans un réacteur ouvert. Si sa cinétique est trop lente, le rendement d’une réaction sera trop 
insignifiant pour Ƌue les espğces Ƌu’elle produit soient oďservĠes expérimentalement. 
Deuxièmement, les bases de données peuvent être incomplètes ou peu précises. Enfin et surtout, 
expĠriŵentaleŵent les constituants de la phase gazeuse sont ĠvacuĠs par l’aspiration de la poŵpe. 
La concentration réelle des gaz chlorés (HCl majoritairement) est donc bien inférieure à celle calculée 
à l’ĠƋuiliďre par le logiciel Factsage, dĠplaçant concrğteŵent l’ĠƋuiliďre vers la forŵation d’AlN. 
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Figure 2.3 : équilibre thermodynamique du système H2(g)/NH3(g)/AlCl3(g) (avec les quantités 1000:3.5:2.31 moles). 
     Par la suite, l’Ġtude est portĠe sur les interactions substrats/phase gazeuse (système pouvant être 
composé par les gaz H2, NH3 et AlCl3). Les quantités molaires de gaz introduites dans le réacteur pour 
40 min de dépôt sont de 1.78 mole pour H2, 0.00623 mole de NH3 et 0.00ϰ11 ŵole d’AlCl3. Le 
substrat lui représente environ 0.01ϳ0 ŵole d’Al2O3 (calcul pour l’utilisation d’un Ƌuart de suďstrat 
d’Ġpaisseur ϰ30 µŵ et de raǇon Ϯϱ.ϰ ŵŵ). L’enseŵďle du suďstrat n’est pas souŵis aux réactions 
avec la phase gazeuse, seul des réactions de surface ont lieux. Afin de rester cohérent avec les 
quantités de matières calculées précédemment et de simplifier la compréhension de la partie 
suivante, il a ĠtĠ choisi par convention d’utiliser pour le calcul d’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue un 
système idéalement composé de 1000 moles de H2, 3.5 moles de NH3, Ϯ.31 ŵoles d’AlCl3 et 1 mole 
de substrat, ce qui permet de conserver les fractions respectives de chaque réactant gazeux et 
d’apporter une fraction significative ŵais faiďle des atoŵes du suďstrat.  
     Tout d’aďord en s’intĠressant au système H2(g)/Al2O3(s) (avec les quantités 1000/1 mole) (figure 
2.4), on observe le domaine de stabilité du saphir dans le gaz vecteur. On s’aperçoit alors Ƌue le 
saphir est staďle à l’ĠƋuiliďre jusƋu’à 1750 °C avec les espèces Al(g) et H2O(g) dans la phase gazeuse. 
La quantité de ces deux dernières espèces augmentent proportionnellement avec l’ĠlĠvation de la 
température du fait de la décomposition progressive du composé Al2O3(s) aux hautes températures. 
ExpĠriŵentaleŵent l’attaƋue chiŵiƋue du saphir par l’hǇdrogène est conséquente à partir de 1200 
°C [14] [15] [16] [17]. En réalité, le pompage du réacteur évacue les espèces formées par la 
dégradation du substrat (Al(g) et H2O(g)) donc la dégradation du saphir est exacerbée, les calculs 
thermodynamiques étant estimés pour des volumes ferŵĠs où l’attaƋue du saphir s’arrġte une fois la 
pression de vapeur saturante des produits atteints. Ainsi la dégradation du saphir à partir de 1200°C 
n’est pas visiďle sur la figure Ϯ.ϰ.   
     L’Ġtude du sǇstğŵe H2(g)/AlCl3(g)/Al2O3(s) (avec les quantités 1000/2.31/1 moles), non publié dans 
ce manuscrit, ŵontre Ƌue le saphir reste staďle thĠoriƋueŵent à l’ĠƋuiliďre jusƋu’à la teŵpĠrature 
de 1500 °C. 
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Figure 2.4 : équilibre thermodynamique du système H2(g)/ Al2O3(s) (quantité 1000/1 moles). 
 En ajoutant du NH3 dans la phase gazeuse H2, on s’aperçoit Ƌu’une faiďle ƋuantitĠ d’AlN est formée 
entre 700 et 1150 °C (figure 2.5). Cette réaction a lieu jusƋu’à 11ϱ0 °C. Expérimentalement, la 
croissance d’AlN est staďle jusƋu’à 1ϱ00 °C, cependant la ƋuantitĠ d’AlN forŵĠe à la surface du 
saphir est trğs faiďle et la couche d’AlN ne couvre pas intĠgraleŵent la surface du saphir, ne le 
protégeant pas de la dégradation induite par la phase gazeuse. C’est pourƋuoi les ŵontĠes en 
températures sont réalisées sous atmosphère H2+NH3 lors de la croissance des nitrures III/V sur 
saphir [18] [19] [20]. Au-dessus de 11ϱ0 °C, le saphir n’est théoriquement plus protégé. Plus la 
température est haute, plus la cinétique de dégradation du substrat devient importante [13] [17]. La 
qualité cristalline du substrat est alors fortement diminuée ne favorisant pas l’Ġpitaxie d’AlN par la 
suite.  
 
Figure 2.5 : équilibre thermodynamique du système H2(g)/Al2O3(s)/NH3(g) (quantité 1000/1/3.5 moles). 
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     L’Ġtude du sǇstème H2(g)/NH3(g)/AlCl3(g)/Al2O3(s) (avec les quantités 1000/3.5/2.31/1 moles), non 
publié dans ce manuscrit, montre que la présence du substrat saphir n’a pas d’effet sur le doŵaine 
de staďilitĠ de la croissance d’AlN. Par contre, il est Ġvident Ƌue la prĠsence d’H2O en équilibre avec 
la phase gaz lors de la croissance d’AlN sera prĠjudiciaďle à la puretĠ du ŵatĠriau ĠlaďorĠ. 
     Un autre substrat utilisé dans cette thèse pour la croissance d’AlN est le Siliciuŵ. Si(s) reste stable 
sous une phase gazeuse composée de H2 jusƋu’à 1200 °C [21]. L’Ġtude du sǇstğŵe H2(g)/NH3(g) 
/AlCl3(g)/Si(s) (en quantité 1000/3.5/2.31/1 mole) apporte plusieurs enseignements (figure 2.6). Tout 
d’aďord, la forŵation d’AlN est possiďle dans ce sǇstğŵe jusƋu’à 1Ϯ00 °C. Cependant, jusƋu’à 1Ϯϱ0 
°C, le substrat réagit avec la phase gazeuse pour former le composé Si3N4(s) connue pour être 
aŵorphe lorsƋu’il est sǇnthĠtisĠ à ďasse teŵpĠrature. La nitruration du substrat pose donc 
problème, car elle pourrait limiter la qualité cristalline de la couche d’AlN ĠpitaxiĠ. 
Expérimentalement, une solution visant à limiter cet effet est de mettre en contact la surface avec le 
prĠcurseur d’Al avant d’actionner le flux continu de NH3 nécessaire à la croissance.   
 
Figure 2.6 : équilibre thermodynamique du système H2(g)/AlCl3(g)/NH3(g)/Si(s)) (quantité 1000/2.31/3.5/1 moles). 
     La figure Ϯ.ϳ ŵontre la coŵposition à l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue du sǇstğŵe H2(g)/AlCl3(g)/Si(s) 
(en quantité 1000/2.31/1 mole). En effet, dans une phase gazeuse chlorée, le substrat ne réagit pas 
pour former un autre solide jusƋu’à 1ϰ00 °C. En revanche, une réaction a lieu entre le silicium et les 
gaz chloré à partir de 1000°C et la production des gaz SiCl et SiCl2 est ainsi observée. Contrairement à 
la figure 2.6 (où l’effet de l’ajout de NH3 était étudié) le siliciuŵ reste staďle jusƋu’à 1ϰ00°C justifiant 
l’idĠe Ƌu’un prĠtraiteŵent du suďstrat avec AlCl3 limite la formation de Si3N4 ou d’autres solides à sa 
surface.  
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Figure 2.7 : équilibre thermodynamique du système H2(g)/AlCl3(g)/Si(s)) (quantité 1000/2.31/1 moles). 
     Une autre astuce pour faciliter l’Ġpitaxie de l’AlN sur Si est l’utilisation d’une étape de préparation 
de surface visant à carburer le substrat [22]. Le SiC présente une structure cristalline plus favorable 
que celles de Si ou Si3N4 pour l’hĠtĠroĠpitaxie de l’AlN. Pour cette réaction, un précurseur de carbone 
est ajouté dans la phase gazeuse de H2 en dĠďut d’expérimentation. En étudiant le système 
H2(g)/Si(g)/C3H8(g) (avec la composition 1000/1/1 moles), on oďserve à l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue 
la formation du composé SiC(s) jusƋu’à 1800 °C (figure 2.8). 
 
Figure 2.8 : équilibre thermodynamique du système H2(g)/Si(s)/C3H8(g) (quantité 1000/5/1 mol). 
2.2.2. Cas du nitrure de Bore 
    La croissance en phase gazeuse du nitrure de bore est effectuée dans cette étude à partir des 
précurseurs NH3 et BCl3. Le gaz vecteur utilisĠ est l’hǇdrogğne. L’Ġtude du système 
H2(g)/NH3(g)/BCl3(g) (avec la composition 1000/7.5/1 moles) montre que la croissance de BN(s) peut 
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s’oďtenir jusƋu’à 1600 °C dans un rĠacteur ferŵĠ sans interaction avec d’autres constituants (figure 
2.9). 
 
Figure 2.9 : équilibre thermodynamique du système H2(g)/NH3(s)/BCl3(g) (quantité 1000/7.5/1 moles). 
          Par la suite, l’Ġtude est portĠe sur les interactions suďstrats/phase gazeuse (sǇstğŵe pouvant 
être composé par les gaz H2, NH3 et BCl3). Les quantités molaires de gaz introduites dans le réacteur 
pour 40 min de dépôt sont de 3.57 mole pour H2, 0.01335 mole de NH3 et 0.00178 mole de BCl3. Le 
substrat lui représente environ 0.0170 mole pour Al2O3 (calcul pour l’utilisation d’un Ƌuart de 
substrat d’Ġpaisseur ϰ30 µŵ et de raǇon Ϯϱ.ϰ ŵŵ) et 0.0Ϯ1ϳ ŵole pour Cr (calcul pour l’utilisation 
d’un Ƌuart de suďstrat d’Ġpaisseur 1 ŵŵ et de raǇon ϱ ŵŵ). L’enseŵďle du suďstrat n’est pas souŵis 
aux réactions avec la phase gazeuse (réaction de surface). Afin de rester cohérent avec les quantités 
de matières calculées précédemment et de simplifier la compréhension de la partie suivante, il a été 
choisi par convention d’utiliser pour le calcul d’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue un sǇstğŵe idĠaleŵent 
composé de 2000 moles de H2, 7.5 moles de NH3, 1 ŵole d’BCl3 et 1 mole de substrat.  
     L’Ġtude du système H2(g)/NH3(g)/BCl3(g)/Al2O3(s) (composition 1000/7.5/1/1 mole) a été 
effectuée. Pour un substrat saphir dans la phase gazeuse, les rĠsultats oďtenus à l’ĠƋuiliďre montrent 
Ƌue la croissance du BN(s) est possiďle jusƋu’à 1Ϯϱ0 °C (figure 2.10). Au-dessus de 1100 °C, le saphir 
réagit avec la phase gazeuse (BCl3 notamment) pour former le gaz oxyborane (BOH).  Le précurseur 
de bore dans les quantités précisées lors de la simulation réagit préférentiellement avec Al2O3 et le 
BN(s) n’est plus forŵĠ à partir de 1Ϯϱ0 °C. Le saphir ne semble pas être un substrat adapté pour la 
croissance de BN avec BCl3. 
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Figure 2.10: équilibre thermodynamique du système H2(g)/BCl3(s)/NH3(g)/Al2O3(s) (quantité 1000/7.5/1/1 moles). 
     En choisissant AlN coŵŵe suďstrat, on s’aperçoit Ƌue la staďilitĠ du BN est assurée jusƋu’à des 
températures de 1500 °C (figure 2.11). La staďilitĠ d’AlN, coŵŵe sur la figure Ϯ.3, est estimée jusƋu’à 
1200 °C par cette simulation thermodynamique. Aucun exemple dans la littérature ne mentionne la 
staďilitĠ d’AlN dans une phase composée de BCl3. Plusieurs études expérimentales ont été menées 
sur la décomposition d’AlN par des plasmas de gaz chlorés (Cl2 et BCl3) [23] [24]. Notre étude 
thermodynamique montre que le ŵatĠriau est staďle jusƋu’à 1Ϯ00°C dans cette phase gazeuse. 
 
Figure 2.11 : équilibre thermodynamique du système H2(g) /NH3(g) /BCl3(s)/AlN(s) (quantité 1000/7.5/1/1 mole). 
      Du carbone est présent dans le montage expérimental dédié à la croissance de BN, de 
nombreuses pièces utilisées étant en graphite. L’influence du carďone sur la croissance du BN a donc 
été étudiée pour deux compositions différentes (figure 2.12 a et b). Entre 650 et 1250 °C le carbone 
reste sous sa forŵe solide à l’ĠƋuiliďre B4C (carbure de bore).  Ainsi la croissance du BN est possible 
jusƋu’à 1ϱ00 °C mais une partie du précurseur de B réagit avec le carbone à partir de 1650 °C. Sur la 
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figure 2.12a , 0.25 moles de C(s) ont été ajoutées au système contrairement à la figure 2.12b  où 5 
moles de C(s) ont été ajoutées au sǇstğŵe en dĠďut de calcul. On s’aperçoit alors Ƌue pour un ajout 
de C(s) plus important, le doŵaine de teŵpĠrature de C(s) à l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue est plus 
vaste. La possibilité de retrouver du carbone dans les dépôts de BN existe donc.  
 
Figure 2.12: équilibre thermodynamique a) du système H2(g) /NH3(g)/BCl3(s)/C(s) (quantité 1000/7.5/1/0.25 moles) et b) 
du système H2(g) /NH3(g)/BCl3(s)/C(s) (quantité 1000/7.5/1/5 moles). 
     Ceci ŵontre ďien l’une des problématiques de la croissance de BN. À haute température, le 
précurseur de Bore réagit avec Al2O3 (figure 2.10) ou se carbure (figure 2.12) préférentiellement aux 
dépens de la réaction de formation de BN. Autrement dit, le nitrure est le composé synthétisable le 
moins stable du mélange à haute température. 
       Des substrats métalliques (W et Cr) ont aussi été utilisés expérimentalement au cours de cette 
thèse. Des simulations thermodynamiques de leurs équilibres dans la phase gazeuse ont aussi été 
ŵenĠes sans tenir coŵpte d’une Ġventuelle source de carďuration.  
La figure 2.13 ŵontre l’Ġtude du sǇstğŵe H2(g) /NH3(g)/BCl3(s)/W(s) (avec les quantités 1000/7.5/1/1 
moles). En dessous de 1000 °C le substrat est stable dans la phase gazeuse et la croissance du BN a 
lieu. Au-dessus de cette température, W(s) réagit avec la phase gazeuse pour former les espèces 
BW(s) et BW2(s). 
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Figure 2.13 : équilibre thermodynamique du système H2(g) /NH3(g) /BCl3(s)/W(s) (quantité 1000/7.5/1/1 mole). 
     Dans le cas du substrat chrome (figure 2.14), la simulation thermodynamique montre que la 
croissance de BN est possiďle jusƋu’à 950 °C. Le substrat réagit à basse température pour former les 
nitrures CrN et Cr2N. Ente 800 et 950 °C, Cr est stable sous sa forme solide. Au-dessus de cette 
température, Cr(s) réagit fortement avec BCl3(g) limitant la croissance de BN.  
 
Figure 2.14 : équilibre thermodynamique du système H2(g) /NH3(g) /BCl3(s)/Cr(s) (quantité 1000/7.5/1/1 mole). 
     Donc les deux types de substrats métalliques possèdent le même comportement. Au-dessus d’une 
certaine température (1000°C pour W et 950°C pour Cr), les précurseurs de la phase gazeuse BCl3 et 
NH3 réagissent avec le métal empêchant ainsi la formation du BN. 
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     Cette partie résume bien les difficultés de la croissance des nitrures III/V. De nombreuses 
interactions sont possibles entre la phase gazeuse et le substrat, limitant la qualité cristalline des 
ĐouĐhes d’AlN ou de BN ĠpitaxiĠ ou ďieŶ paƌasitaŶt ĐoŵplğteŵeŶt les pƌĠĐuƌseuƌs dĠdiĠs à la 
croissance. Ces ƌĠsultats ƌesteŶt des estiŵatioŶs ƌappoƌtĠes paƌ l’Ġtude theƌŵodǇŶaŵiƋue du 
système, mais ils permettent de fixer les limites opératoires de notre étude expérimentale.   
2.3. Sursaturation des précurseurs gazeux 
     La sursaturation est une valeur calculée à partir des conditions opératoires et des valeurs 
théoriques de pressions de vapeur saturante. Cette variable, en cristallogenèse, permet de se situer 
par rapport à la morphologie et aux vitesses de croissance des cristaux obtenus. Dans cette étude, la 
définition de la sursaturation choisie est la somme des pressions partielles des constituants de la 
phase gazeuse sur la somme des pressions partielles des gaz se vaporisant du matériau à l’ĠƋuiliďre 
(équation 2.11). L’avantage de cette Ġcriture de la sursaturation est Ƌue la soŵŵe des pressions 
partielles reste sans dimension quel que soit le noŵďre d’espğces. Cependant, le produit des 
pressions partielles aurait très bien pu être utilisé comme dans les exemples suivants tirés de la 
littérature [4] [5].                                                           (2.11) 
Le nuŵĠrateur de l’ĠƋuation Ϯ.11 est la somme des pressions partielles (Pespèces) des espèces 
contenant les éléments III/V dans la phase gazeuse. Cette valeur est déduite des débits de gaz 
injectés dans le réacteur en phase de croissance. Le dĠnoŵinateur de l’ĠƋuation Ϯ.11 est la somme 
des pressions partielles des espèces contenant les éléments III/V à l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue (P eq 
espèces) à une pression et une température donnée.  
2.3.1. Cas de la croissaŶce d’AlN 
     Une étude de la sursaturation dans le cas de la croissance d’AlN a déjà été menée par Claudel et 
al. en 2009 [25]. Les résultats obtenus montrent que pour un débit constant de précurseur, la 
diminution de la sursaturation peut être obtenue en travaillant à des températures plus hautes, en 
augmentant le débit d’H2 ou en diminuant la pression de travail (figure 2.15).  
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Figure 2.15 : effets de la température, de la pression et du débit de H2 injectés dans le réacteur sur la sursaturation de 
phase gazeuse lors de la ĐroissaŶĐe de l’AlN. 
     La partie 2.1.2 de ce ŵanuscrit ŵontrait l’Ġvolution de la ŵorphologie des cristaux de SiC en 
fonction de la sursaturation dans la phase gazeuse. Il en est de ŵġŵe pour la croissance d’AlN sur 
graphite. Sur la figure 2.16 à 900 °C le dépôt est sous forme sphérique, il évolue vers une structure en 
lamelles de plus en plus larges entre 1150 °C  et 1300 °C, et enfin apparaît facetté à 1500 °C. A la 
surface d’un suďstrat ŵonocristallin, l’Ġpitaxie du ŵatĠriau est observée pour des sursaturations très 
faibles (log10 β≈1) [25] [26] [20]. Pour le cas de la figure 2.16d l’oďtention d’une couche poly 
cristalline peut être expliquée par la mauvaise qualité cristalline du substrat (graphite).  
 
Figure 2.16 : évolution de la morphologie des couches d'AlN obtenus sur graphite  [10]. 
     Les sursaturations β de l’AlN ont été calculées pour différentes conditions de travail utilisées par la 
suite dans cette étude (tableau 2.1). La figure 2.1 ŵontre l’Ġvolution de la sursaturation dans ces 
conditions en fonction de la température. Les conditions n°1 diffèrent des conditions n°2 par une 
plus forte quantité des précurseurs en N et Al. Dans le cas des conditions n°1, la valeur log10β=1 est 
atteinte à 1350 °C. Dans les conditions n°2, le log10 β=1 est atteint à partir de 1300 °C. La croissance 
devient théoriquement impossible au-dessus de 1400 °C dans les conditions n°2 et 1450 °C pour les 
conditions n°1, la valeur log10 β=0 Ġtant atteinte. Donc l’Ġpitaxie d’AlN pour ces dĠďits de prĠcurseurs 
devrait être observée dans ce domaine de température. 
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 Moles de H2  Moles de NH3 Moles d’AlCl3  
Conditions n°1 1000 3.5 2.31 
Conditions n°2 1000 1.5 1 
Tableau  2.1 : débits de gaz utilisés pour le calcul de la sursaturation dans le cas de la croissance d'AlN. 
 
Figure 2.17 : log10 de la sursaturation β de la ĐroissaŶĐe d’AlN calculée à une pression de 1333 Pa. 
2.3.2. Cas de la croissance de BN 
     La sursaturation β de la phase gazeuse lors de la croissance du nitrure de bore est étudiée dans 
cette partie. Comme pour la sursaturation lors de la croissance d’AlN (figure Ϯ.15),  β varie en 
fonction de la température, du débit de gaz vecteur et de la pression du réacteur. Le tableau 2.2 
présente les deux compositions des précurseurs et du gaz vecteur pour lesquels la sursaturation a 
été calculée.  
 Débit de H2  
(en mL.min-1) 
Débit de NH3  
(en mL.min-1) 
Débit de BCl3  
(en mL.min-1) 
Conditions 1 2000 7.5 1 
Conditions 2 2000 1.5 1 
Tableau 2.2 : débits de gaz utilisés pour le calcul de la sursaturation dans le cas de la croissance de BN. 
     La figure 2.18 ŵontre l’Ġvolution de la sursaturation en fonction de la teŵpĠrature. Dans le cas de 
BN, atteindre des conditions de sursaturation comparables à celle calculée pour des couches 
ĠpitaxiĠes d’AlN nécessite de travailler à des hautes températures (environ 1500 °C dans les 
conditions n°1). Pour les conditions n°2 présentant une quantité de NH3 plus faible, une sursaturation 
de log10 β=1 est atteinte à 1450 °C. Les valeurs du log10 β=0 montrent que la croissance devient 
impossible au-dessus de 1500 °C dans les conditions n°2 et 1600 °C pour les conditions n°1. Dans la 
littĠrature, un exeŵple reporte la croissance d’une couche de r-BN polycristalline sur saphir pour une 
valeur de log10 β calculée à 3.2 [27].  
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Figure 2.18 : log10 de la sursaturatioŶ β de la croissance de BN calculée à une pression de 1333 Pa. La Sursaturation 
ĐalĐulé pour la ĐroissaŶĐe d’uŶe ĐouĐhe mince poly-cristalline de r-BN [27] est représenté par une étoile. 
     En comparant la somme des pressions partielles des gaz contenant les éléments N et B (Peqespèces 
N/Peqespèces B sur la figure 2.19), on s’aperçoit Ƌue le ratio N/B dans la phase gazeuse est largement 
supérieur à 1. Ce ratio diminue à partir des basses températures, mais reste supérieur à 200 jusƋu’à 
1800 °C. Ces calculs ont été réalisés en plaçant une mole de BN dans 10 moles d’argon pour une 
pression de 1333 Pa. 
 
Figure 2.19 : évolution du ratio des pressions partielles à l'équilibre des composés contenant de l'azote et du bore en 
fonction de la température. 
     Cette évolution du ratio N/B est surtout due au fait que du B(s) soit prĠsent à l’ĠƋuiliďre pour les 
hautes températures. La figure 2.20 prĠsente l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue d’une ŵole de BN(s) dans 
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10 ŵoles d͚argon. Les quantités molaires des gaz se vaporisant du BN(s) sont représentées ainsi que 
les quantités des solides BN(s) et B(s). L’augŵentation de la température favorise la formation de 
B(s) et de N2(g) au dĠtriŵent de BN(s) Ƌui disparaît à partir de 18ϱ0 °C. L’espğce B(g) est formée en 
faiďle ƋuantitĠ par rapport à B(s). Ceci expliƋue l’Ġvolution du ratio N/B dans la phase gaz. Cette 
évaporation non congruente de BN(s) peut fausser les calculs de la sursaturation β. Le manque 
d’Ġtude sur ce sujet dans la littĠrature ne perŵet pas d’apporter plus d’arguŵents pour ou contre 
cette hypothèse. 
 
Figure 2.20 : composition de la phase gazeuse et quantité de solide à l'équilibre pour l'analyse de l'équilibre 
thermodynamiqe de 1 mole de BN dans 10 moles d'argon. 
 
     L’Ġtude de la suƌsatuƌatioŶ appoƌte des iŶfoƌŵatioŶs suƌ la ƌelatioŶ Ƌu’il existe eŶtƌe ŵoƌphologie 
des cristaux formés et les conditions opératoires dans le réacteur CVD. Les études sur la sursaturation 
loƌs de la ĐƌoissaŶĐe de l’AlN pƌĠseŶtes dans la littérature ont montré que les conditions optimales 
pouƌ l’Ġpitaxie sont les hautes températures, des faibles débits de précurseurs et des pressions basses. 
Dans le cas de la croissance de BN, la sublimation du matériau est non congruente faisant varier 
significativement le ratio N/B dans la phase gazeuse. Cet aspect peut avoir des conséquences sur le 
calcul de la sursaturation. D’autƌes aspeĐts tels que la dynamique des fluides et le design du réacteur 
peuvent faire varier la sursaturation. Boichot et al. [26] en 2010 ont montré comment recalculer par 
une modélisation CFD (Computational Fluid Dynamics) la valeur supposée exacte de sursaturation à la 
surface de substrat. Globalement, à cause de la dynamique de croissance, la sursaturation réelle est 
toujours inférieure à la valeur théorique, en particulier à haute température (limitation diffusionnelle 
de l’appoƌt des ƌĠaĐtifs vers le substrat). 
La première partie de ce chapitre était ĐoŶsaĐƌĠe à l’Ġtude des ĠƋuiliďƌes theƌŵodǇŶaŵiƋues lors des 
ĐƌoissaŶĐes d’AlN et de BN. De Ŷoŵďƌeuses ƌĠaĐtioŶs peuvent avoir lieux entre la phase gazeuse et les 
différents substrats utilisés, ŶuisaŶt à l’oďteŶtioŶ de ĐouĐhes de hautes ƋualitĠs ĐƌistalliŶes. Ces 
interactions limitent aussi fortement le choix des conditions opératoires où la croissance des nitrures 
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est possible. La réactivité du précurseur de bore semble notamment problématique pour la croissance 
sur substrats métalliques. 
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Chapitre III 
Étude expérimentale de la 
croissance du nitrure d’aluminium 
 
     Cette partie relate les résultats oďteŶus pour la ĐroissaŶĐe d’AlN sur saphir et siliĐiuŵ. Ces deux 
substrats sont les matériaux communément utilisés pour la croissance des matériaux III/V. Le 
saphir est traŶspareŶt daŶs le doŵaiŶe des luŵiğres du visiďle et de l’UV, et la Ƌualité ĐristalliŶe 
des substrats commerciaux est largement suffisante (FWHM de moins de 50 arcsec selon le plan 
(0006) du matériau) pour une reprise de croissance hétéro-épitaxiale. Les substrats silicium 
présentent des coûts de production moins onéreux. Cependant la structure de ce matériau est bien 
moins favorable à la reprise de croissance par épitaxie que celle du substrat saphir. L’effet du ratio 
des gaz précurseurs dans la phase gazeuse et l’iŶflueŶĐe de diverses préparations de surface sur la 
croissaŶĐe d’AlN ont été étudiés. La compréhension des mécanismes de croissance des couches 
d’AlN doit perŵettre de ĐerŶer la Đause des défauts de Đes ĐouĐhes ŵiŶĐes (forte fissuratioŶ et/ou 
décollement du substrat et une mauvaise qualité cristalline). Des solutions sont apportées pour 
limiter ces problèmes. 
3.1. Procédure expérimentale 
     Cette partie a pour ďut d’expliƋuer le dĠrouleŵent d’une expĠriŵentation, la configuration du 
réacteur utilisé et les différentes conditions expérimentales Ƌu’il est possiďle de faire varier dans 
cette étude. 
3.1.1. Le rĠacteur HVPE pour la croissance de l’AlN 
     Le montage expérimental utilisé pour la croissance du nitrure d’aluŵiniuŵ est un réacteur HVPE 
(Hydride Vapor Phase Epitaxy) (figure 3.1). Ce réacteur est composé de deux compartiments. Une 
preŵiğre partie est la chaŵďre de chloruration. Il s’agit d’un tuďe en Ƌuartz rempli de billettes 
d’aluŵiniuŵ ultrapur (Goodfellow 99.999%). Ce compartiment est chauffé jusƋu’à 6ϱ0 °C par un four 
à lampes halogènes. Une entrée des gaz est située au sommet du tube tandis que la partie basse est 
composée d’une piğce en quartz fritté perŵettant l’Ġvacuation des gaz après leur passage dans la 
zone contenant les ďillettes d’aluŵiniuŵ. 
     La seconde partie du réacteur est la chambre de croissance. Cette partie est dite à mur froid, la 
paroi intérieure du réacteur en quartz étant refroidie par une circulation d’eau de ville (teŵpĠrature 
variant entre 10 et 20 °C suivant les saisons). La partie du tube en quartz entre les deux chambres est 
maintenue à 250 °C par un ruban chauffant pour éviter la condensation des précurseurs sur les 
parois. Un porte-échantillon en graphite (ou suscepteur) d’un diaŵğtre de ϱ1 ŵŵ est utilisé pour 
poser les substrats. Cette pièce est chauffée par induction jusqu'à des températures pouvant 
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atteindre 1600 °C. La mesure de la température est effectuée par pyrométrie à travers un hublot 
quartz positionné en dessous du réacteur, la visée ciblant le bas du suscepteur graphite. Les gaz 
vecteurs et neutres utilisés sont l’hǇdrogğne (H2 de qualité 99.9999 %) et l’argon (Ar de 
qualité 99.9999 %). L’aŵŵoniac (NH3 de qualité 99.9999 %) est utilisé comme précurseur d’azote. Le 
trichlorure d’aluŵiniuŵ (ACl3) utilisĠ coŵŵe prĠcurseur d’aluŵiniuŵ provient directeŵent de la 
chambre de chloruration où il a été formé in situ. Les gaz neutres argon et hydrogène et le 
précurseur NH3 sont introduits dans le réacteur par le sommet du tube à environ 70 cm du substrat. 
Les débits de gaz sont régulés par des débitmètres. 
 
Figure 3.1 : schéma du réacteur HVPE utilisé pour la croissance d’AlN. 
        Le pompage du réacteur est effectué par une pompe volumétrique (à huile) qui assure un vide 
priŵaire dans l’enceinte du rĠacteur. Un piğge froid refroidi par glace d'eau capte et condense en 
partie les gaz chlorés qui pourraient endommager la pompe lors de son fonctionnement. Le contrôle 
de la pression dans le réacteur est effectué par une vanne papillon. La pression est mesurée par une 
jauge Baratron (mesure capacitive de la dĠforŵation d’une ŵeŵďrane sous l’effet du vide).  
3.1.2. Le dĠrouleŵent d’un dĠpôt 
     Cette partie a pour ďut d’expliƋuer et de coŵprendre l’utilité des différentes étapes permettant le 
dĠpôt d’une couche ŵince de nitrure d’aluŵiniuŵ depuis la prĠparation du suďstrat jusƋu’à la sortie 
de l’Ġchantillon du rĠacteur. 
     Les substrats utilisés pour cette étude sont le saphir (Al2O3) orienté selon son plan (0001) et le 
silicium (Si) orienté selon son plan (111). L’Ġtat des suďstrats lors de leurs achats est dit « epi-ready ». 
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Cette expression signifie que le substrat présente une qualité cristalline (FWHM < 0,04° suivant l’axe 
d’orientation perpendiculaire au substrat), une rugosité (rugosité inférieure à 0,5 nm) et un état  de 
surface (état de courbure du substrat et densité de fissure) suffisant pour être utilisé directement 
lors d’un dĠpôt ĠpitaxiĠ à la sortie de sa ďoite de stockage. Le silicium est toutefois attaqué dans une 
solution d’acide fluorhǇdriƋue 10% quelques instants avant son utilisation afin de retirer la couche 
d’oxǇde natif prĠsente en surface du ŵatĠriau.  
     Par la suite, le substrat est placé sur le suscepteur avant que le réacteur ne soit fermé et mis sous 
vide. Suit alors 3 cycles de purge du réacteur. Chaque cycle comprend un remplissage du volume par 
de l’Ar et une redescente au vide rapide (pression de 1 Pa environ). Cette étape sert à liŵiter l’apport 
en iŵpuretĠs de l’environneŵent extérieur (eau essentiellement). La charge métallique contenue 
dans le chlorurateur est par la suite nettoyée sous un flux d’hǇdrogğne à 6ϱ0 °C. Cette Ġtape de 30 
minutes sert à purifier la charge métallique, elle permet notamment de limiter la contamination en 
oxygène des dépôts. L’Ġtape suivante est la ŵontée en température du suscepteur. Le gradient de 
teŵpĠrature est d’environ Ϯ0 °C.min-1 et le réacteur est maintenu sous un flux dǇnaŵiƋue d’argon de 
1 L.min-1. Une dernière étape de nettoyage du substrat est alors entreprise, il s’agit d’un recuit sous 
hydrogène à 1100 °C pour une durĠe de 10 ŵinutes. Le dĠďit d’hǇdrogğne utilisĠ est de 1 L.ŵin-1.  
     La procédure décrite jusque-là est commune à tous les dĠpôts d’AlN. La phase suivante, la 
croissance de la couche d’AlN, peut comprendre une ou plusieurs étapes qui vont être décrites dans 
cette partie. La figure 3.Ϯ ŵontre le dĠrouleŵent d’un dĠpôt coŵprenant une seule étape de 
croissance. Suite à un recuit sous hydrogène, une montée en température est effectuée jusƋu’à 
1500 °C à une vitesse de 20 °C. min-1. La phase gazeuse est coŵposĠe d’H2 et de NH3 injectés à des 
débits de 1000 et 20 sccm, le NH3 permettant théoriquement de protéger la surface du saphir par 
nitruration. L’Ġtape suivante est une prĠparation de surface du suďstrat à la teŵpĠrature de dĠpôt. 
Une fois que le suscepteur a atteint une température de 1500 °C, le flux de NH3 est stoppé et un 
débit de Cl2 compris entre 1 et 5 sccm est injecté dans le chlorurateur. Le dĠďit d’AlCl3 est estimé en 
tenant coŵpte d’une rĠaction coŵplğte du gaz Cl2 avec les ďillettes d’aluŵiniuŵ. Le substrat est sous 
flux d’AlCl3 durant 2 minutes avant le début du dépôt. Cette étape de préparation de surface doit 
permettre de contrôler la polaritĠ de la couche d’AlN formé [1]. Cependant certains travaux 
ŵontrent Ƌue ce n’est pas toujours vrai [2] surtout suite à la nitruration du saphir lors de l’Ġtape de 
montée en température.  L’apport en NH3 dans le réacteur marque alors le début de la croissance. 
Cette étape dure 60 minutes et la vitesse de croissance de la couche à 1500 °C  est d’environ ϱ µŵ.h-
1. Le ratio des dĠďits de prĠcurseurs introduits dans le rĠacteur, dont l’aďrĠviation est le ratio N/Al, 
est compris entre 0.75 et 30. 
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Figure 3.2 : dérouleŵeŶt d'uŶ dépôt d’AlN avec une étape en fonction de la température et des débits de gaz injectés. 
     La figure 3.3 ŵontre le dĠrouleŵent d’une croissance multi-étapes. Tout d’aďord,  une couche de 
protection est déposée sur le substrat à une température de 1200 °C. Suite au nettoyage du substrat 
sous H2 à 1100 °C, la température est élevée à 1200 °C sous flux dynamique de H2. Une préparation 
de surface du substrat est entreprise par la suite.  Un débit de Cl2 de 1.5 sccm est injecté dans le 
chlorurateur. Le substrat est sous flux d’AlCl3 durant 2 minutes avant le début du dépôt. Suite à cela, 
un débit de NH3 de 3 sccm est ajouté à la phase gazeuse et une étape de croissance de 10 minutes, à 
un ratio N/Al de 3, est entreprise à 1200 °C. La température est ensuite élevée à 1500 °C sans 
modifier les débits des gaz injectés. Une fois la température stabilisée, les débits des précurseurs NH3 
et Cl2 sont augmentés à des valeurs de 3.5 et 3.5 sccm. Le ratio N/Al dans la phase gazeuse est alors 
de 1.5. 
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Figure 3.3 : dérouleŵeŶt d'uŶ dépôt d’AlN multi-étapes en fonction de la température et des débits de gaz injectés. 
3.1.3. La sélection des substrats 
     Les substrats utilisés pour cette étude sont le saphir (0001) et le silicium (111). Le saphir est défini 
par un réseau de Bravais rhomboédrique (paramètre de maille a de 5.1304 Å et angles 
caractéristiques de 55.30°) et peut être projeté selon une structure hexagonale dont les paramètres 
de maille sont définis dans le tableau 3.1. Pour un substrat saphir d’orientation selon son plan (0001), 
la relation d’Ġpitaxie entre les plans hexagonaux d’Al2O3 et AlN est la suivante [3] : 
 
[11-20] AlN // [1-100] h-Al2O3 
[-1100] AlN // [11-20] h-Al2O3 
(0001) AlN // (0001) Al2O3 
Les vecteurs a et b de la maille de h-Al2O3 sont donc orthogonaux aux vecteurs a et b de la maille de 
w-AlN. Sur le plan d’atomes coŵŵun aux deux structures, la distance entre deux atoŵes d’oxǇgène 
du saphir est égale à         √ . Le désaccord entre les deux mailles se résume donc à la relation 
suivante :                √       
Le désaccord de maille entre ces deux structures est donc de 13.7 % à température ambiante. Cette 
valeur est iŵportante, toutefois la couche d’AlN Ġpitaxiée est en compression sur le substrat, ce qui 
permet une plus forte déformation de la couche par rapport à une contrainte en tension où la 
couche fissure pour des valeurs de désaccord de maille moins importante. 
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 Paramètre (s) de maille 
(a, c) en Å 
Distance entre atomes 
sur la face (111) en Å 
Désaccord de maille 
avec w-AlN (%) 
w-AlN 3.112 ; 4.982  - - 
(0001) Al2O3 4.7617 - 13.7 
(111) Si 5.431 3.84 18.9 
(111) SiC-3C 4.36 3.08 1.1 
Tableau 3.1 : tableau récapitulatif du désaccord de maille entre w-AlN et différents substrats. 
Le silicium, orienté selon son plan (111), présente un désaccord de maille de 18.9 % avec l’AlN. La 
couche d’AlN ĠpitaxiĠ est en tension. Ce résultat montre Ƌue l’Ġpitaxie de ce ŵatĠriau sur siliciuŵ 
sera difficile. C’est pourƋuoi il est possiďle d’appliƋuer un traitement de surface au silicium afin de 
faire croitre une couche de nucléation de SiC-3C. Le désaccord de maille avec ce matériau est de 1.1 
% et est donc moins important. Même si la couche SiC-3C formés lors du traitement de surface du 
silicium ne recouvrent pas totalement la surface du substrat, le désaccord de maille sera abaissé par 
rapport à cette valeur de 18.9 % rendant possiďle l’Ġpitaxie. 
La figure 3.4 ŵontre l’Ġvolution des paraŵğtres de ŵaille suivant la teŵpĠrature pour l’AlN et les 
substrats saphir et silicium. Les coefficients de dilation thermique utilisés pour le calcul de ces 
paramètres de maille, évalués par simulation numérique, sont tirés des travaux de Reeber [4] [5]. 
Une variation de paraŵğtre de ŵaille trop iŵportante entre deux structures au cours d’une 
croissance Ġpitaxiale peut ġtre à l’origine de la forŵation de fortes contraintes. Pour ces trois 
ŵatĠriaux, l’ĠlĠvation de la teŵpĠrature provoƋue une augŵentation constante des distances inter 
atomes sur les plans ciblés. La dilatation thermique ne semble pas aggraver les désaccords de maille 
initialement élevés présents entre les structures Al2O3/AlN et Si/AlN. 
 
Figure 3.4 : évolution des paramètres de maille d'AlN et d͚Al2O3 et de la distance entre atomes sur la face (111) de Si. 
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3.2. Résultats des croissances sur saphir 
     Cette partie relate les résultats de la croissance d’AlN sur saphir d’orientation (0001). Cette étude 
fait suite à de nombreux travaux déjà réalisés au laboratoire SIMAP [6] [7] [8] [9] [10] [11]. Il a été 
ŵontrĠ Ƌue l’Ġpitaxie de couche d’AlN à des vitesses de croissance de 10 µm.h-1 est possible [12]. 
Toutefois, la ƋualitĠ cristalline et la fissuration des couches d’une Ġpaisseur de l’ordre du ŵicroŵğtre 
restent des problèmes majeurs. L’effet du ratio N/Al dans la phase gazeuse est notaŵŵent dĠcrit 
dans ce chapitre. L’ajout d’une Ġtape à la procĠdure de dĠpôt a ĠtĠ testĠe par la suite. Son influence 
sur la qualité des couches est décrite. 
3.2.1. Effet du ratio N/Al sur la croissance de l’AlN 
     Une preŵiğre Ġtude a ĠtĠ ŵenĠe pour Ġvaluer l’influence du ratio N/Al, ratio du débit des 
précurseurs NH3 et AlCl3 dans la phase gazeuse, sur l’Ġtat cristallin et la morphologie du matériau 
formé lors d’un dĠpôt avec une seule étape de croissance (figure 3.2). Des ratios N/Al ont été testés 
sur une gamme allant de 0.75 à 30. Les débits de NH3 et AlCl3 ont été calculés pour garder une vitesse 
de croissance constante entre les différents échantillons [6]. Les dépôts ont été réalisés à une 
pression de 1330 Pa avec un débit de H2 de 1000 sccm. Des croissances de 75 min ont été réalisées 


















AlN-03 1500 1330 30 1000 52.5 1.75 75 
AlN-04 1500 1330 15 1000 27.5 1.83 75 
AlN-05 1500 1330 7.5 1000 13.9 1.85 75 
AlN-06 1500 1330 3 1000 6.1 2.04 75 
AlN-07 1500 1330 1.5 1000 3.5 2.33 75 
AlN-08 1500 1330 0.75 1000 2.22 2.96 75 
Tableau 3.2 : résumé des ĐoŶditioŶs opératoires de la ĐroissaŶĐe des éĐhaŶtilloŶs d’AlN. 
     La figure 3.5 présente des images MEB FEG de la surface de ces échantillons. Une évolution de la 
morphologie est observable en faisant varier le ratio N/Al. Pour des valeurs supérieures à 7.5, les 
surfaces observées laissent apparaitre de nombreuses cristallites (figure 3.5 a et b). Toutefois, 
aucune fissure n’est apparente. Pour un ratio N/Al de ϳ.ϱ (figure 3.5 c), la surface semble beaucoup 
plus lisse, malgré la présence de nombreuses cristallites désorientées. Des fissures commencent à 
apparaitre à la surface de la couche. Les échantillons obtenus pour des ratios N/Al inférieurs à 7.5 
présentent des surfaces lisses, mais avec un important taux de fissures orientées suivant la même 
direction (non typique d'une orientation spécifique du substrat). Les échantillons obtenus pour des 
ratios N/Al de 3 et 0.75 (figure 3.5 d et f) présentent des fissures ouvertes laissant penser Ƌu’un 
décollement de la couche du substrat est présent. L’Ġchantillon ĠlaďorĠ pour un ratio N/Al de 1.ϱ 
(figure 3.5 e) présente des fissures moins importantes qui semblent se recouvrir sur certaines zones. 
L’Ġchantillon obtenu pour un ratio N/Al de 0.75 (figure 3.5 f) présente des formes pouvant être 
assimilés à des spirales de croissance coalesçant autour d’un dĠfaut de croissance, du type 
dislocation vis.  
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Figure 3.5 : image MEB FEG de la surface des échantillons a) AlN-03, b) AlN-04, c) AlN-05, d) AlN-06, e) AlN-07 et f) AlN-08 
élaborés pour une température du substrat de 1500°C. 
     La figure 3.6 présente des images MEB FEG des coupes transversales des échantillons élaborés 
pour des ratios N/Al de 30, 7.5, 1.5 et 0.75. Les échantillons élaborés pour des ratios N/Al faibles 
(figure 3.6 c et d) présentent de forts décollements à l’interface entre le saphir et l’AlN. Les fissures 
seŵďlent se propager dans la direction de la croissance de la couche d’AlN. Les couches d’AlN 
obtenues pour des ratios N/Al élevés (figure 3.6 a et b) présentent de nombreuses fissures se 
propageant à partir de l’interface Al2O3/AlN. Ces fissures se résorbent lors de la croissance et ne 
semblent pas impacter la partie supérieure des couches d’AlN. 
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Figure 3.6 : image MEB FEG de coupes transversales des échantillons a) AlN-03, b) AlN-05, c) AlN-07 et d) AlN-08. 
La figure 3.7 montre des images AFM de la surface des échantillons déposés pour des ratios N/Al 
compris entre 30 et 1.5. Comme sur les figures 3.5 et 3.6, on observe que les surfaces deviennent de 
plus en plus lisses pour une diminution du ratio N/Al, alors Ƌu’au contraire, une augmentation de ce 
facteur favorise l’apparition de cristallites. Des fissures ouvertes sont observées sur la figure 3.7d 
comme précédemment sur la figure 3.5 d. Une fissure suturée est observable sur la figure 3.7e. 
 
Figure 3.7 : Image AFM de la surface des échantillons a) AlN-03, b) AlN-04, c)  AlN-05, d) AlN-06 et e) AlN-07 élaborés 
pour une température de 1500°C. 
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La figure 3.8 ŵontre l’Ġvolution de la rugositĠ RMS (root mean squared), mesurée à la surface de 
l’Ġchantillon pour une aire de ϱ*ϱ µŵ, en fonction du ratio N/Al de la phase gazeuse. Dans la logique 
des résultats précédents, une diminution du ratio N/Al semble mener vers une diminution de la 
rugosité en surface des échantillons. La rugositĠ de l’Ġchantillon obtenue pour le ratio N/Al de 3 ne 
respecte pas cette logiƋue, l’Ġtat de surface étant fortement influencé par la fissuration importante 
de la couche (figure 3.5 d). 
 
Figure 3.8 : rugosité RMS  des échantillons d'AlN élaborés pour des ratios N/Al compris entre 1.5 et 30. 
La figure 3.9 ŵontre l’Ġvolution en fonction du ratio N/Al de la ƋualitĠ cristalline du ŵatĠriau, 
représenté par la FWHM du pic du plan (0002) de w-AlN (mesure réalisée par X-Ray Rocking Curve). 
La courbe semble présenter deux optimums pour des ratios N/Al de 1.5 et 7.5. La FWHM la plus 
faible, de 951 arcsec, est observée pour le ratio N/Al de 15. Les ratios N/Al de 0.75 et 3 présentent 
les plus ŵauvaises ƋualitĠs cristallines, ce Ƌui peut ġtre expliƋuĠ par l’Ġtat de fissuration iŵportant 
des couches. 
Effet du ratio N/Al sur la croissaŶce de l’AlN 
 
91 | P a g e s  
 
 
Figure 3.9 : FWHM du pic (0002) des échantillons d'AlN élaborés pour des ratios N/Al compris entre 0.75 et 30. 
La figure 3.10 ŵontre l’Ġvolution en fonction du ratio N/Al de l’Ġtat de contrainte et de la ƋualitĠ 
cristalline du matériau. La mesure a été effectuée par spectroscopie Raman. La qualité cristalline est 
représentée par la FWHM du pic E2(h) de w-AlN et l’Ġtat de contrainte est proportionnel à l’Ġcart 
entre la position du pic ŵesurĠe et la rĠfĠrence d’une couche de w-AlN non contraint, mesuré à 
657.4 cm-1 [13] [14] [15]. 
En oďservant l’état de contrainte des couches, une comparaison peut être effectuée par rapport aux 
morphologies présentées sur les figures 3.5 et 3.6. Pour des ratios N/Al faibles, les couches sont 
fortement contraintes en compression. Les échantillons obtenus pour des ratios N/Al de 1.5 et 3 
présentent une densité importante de fissures ouvertes. Ces deux couches ne sont pas décollées du 
substrat, mais sont fortement contraintes. La couche obtenue pour un ratio N/Al de 0.75 semble 
beaucoup plus relaxée (mesure du pic à 658.6 cm-1). Cependant cet état est simplement dû au fait 
que la couche est presque totalement décollée de son substrat (figure 3.6d). Au contraire les couches 
obtenues pour des ratios N/Al élevés présentent des surfaces sans fissuration (figure 3.5 a, b et c). 
L’Ġtat de compression de ces échantillons est moins important que pour les échantillons obtenus 
pour les bas ratios N/Al (valeur entre 658.9 et 657.8 cm-1). Le minimum est observé pour le ratio N/Al 
de 15 avec une valeur de 657.8 cm-1, ce Ƌui est proche d’un ŵatĠriau relaxĠ. 
 
Étude expériŵeŶtale de la croissaŶce du Ŷitrure d’aluŵiŶiuŵ 
 
92 | P a g e s  
 
 
Figure 3.10 : comparaison entre les positions et les FWHM des pics E2(h) mesurés par spectroscopie Raman des 
échantillons d'AlN élaborés pour des ratios N/Al compris entre 0.75 et 30. 
L’estiŵation de la ƋualitĠ cristalline prĠsente des rĠsultats concordant avec la figure 3.9. L’optiŵuŵ 
est pour le ratio N/Al de 1.5 avec une valeur de FWHM de 6.6 cm-1. Le second optimum est le ratio 
N/Al égal à 15 qui présente une valeur de 8 cm-1. 
En comparant les résultats des figures 3.5, 3.9 et 3.10, on s’aperçoit Ƌue la ƋualitĠ cristalline est liée à 
l’état de compression dans la couche.  L’Ġchantillon obtenu pour un ratio N/Al de 15 est faiblement 
contraint et présente la meilleure qualité cristalline suivant les mesures XRC. Cette faible 
compression peut être expliquée par le fait que la couche à haute température présente une 
contrainte en tension. En effet, la croissance pour un haut ratio N/Al favorise l’augmentation de la 
densitĠ d’îlots de nuclĠation [16] dans les premières étapes de la croissance, la couche élaborée 
étant alors fortement en tension à haute température. La descente en température contraint par la 
suite la couche d’AlN en coŵpression sous l’effet de la diffĠrence de dilatation therŵiƋue entre le 
dépôt et le substrat. Pour un ratio N/Al de 3, le faible ratio N/Al favorise la croissance de grain plus 
large [16] [17]. La couche est moins en tension à haute température et devient fortement contrainte 
en compression lors du refroidissement. Dans le cas des couches obtenues pour les bas ratios N/Al, 
des décollements plus ou moins important apparaissent à l’interface Al2O3/AlN à haute température 
(image 3.5 c et d), peut être dû à une concentration en gaz chloré plus importante. La couche ainsi 
formée est moins soumise, voir indépendante (cas du ratio N/Al 0.75), mécaniquement à la dilatation 
thermique du saphir lors du refroidissement, menant à des couches moins contrainte en 
compression. Les décollements et fissures présentes dans la couche d’AlN diminuent fortement la 
ƋualitĠ cristalline finale du ŵatĠriau alors Ƌue ces ďas ratios N/Al perŵettent d’oďtenir des surfaces 
moins rugueuses (figure 3.8) qui devraient aboutir à de meilleures qualités cristallines que les 
couches obtenues pour des ratios N/Al élevés.  
Il est connu que le ratio N/Al influe grandement les vitesses de croissance de chaque face des 
cristaux d’AlN. Bai et al. [18] et Imura et al. [19] ont fait varié le ratio N/Al de la phase gazeuse au 
cours de la croissance de la couche d’AlN afin de changer la direction de propagation des dislocations 
du matériau. Pour les croissances d’AlN en une étape, le ratio N/Al agit aussi sur le fait que les 
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fissures apparaissant lors des premières étapes de croissance se résorbent ou non par la suite. La 
croissance une étape est donc sujette à l'influence de nombreux paramètres dont les effets se 
compensent plus ou moins, rendant difficile l'interprétation des résultats obtenus. Il est donc 
nécessaire de trouver une solution à cette variabilité.  
À partir de ces enseignements, il a été décidé de travailler sur l’ajout d’une étape intermédiaire de 
dépôt permettant de limiter l’Ġtat de contraintes final des couches tout en conservant une grande 
qualité cristalline. 
3.2.2. Effet de la couche de protection du saphir 
     Une preŵiğre Ġtude a ĠtĠ ŵenĠe pour Ġvaluer l’influence du ratio N/Al sur l’Ġtat cristallin du 
matériau formé. Ce paramètre a été étudié sur un domaine allant de 0.75 à 30. Selon les résultats de 
la figure 3.9, le ratio N/Al de 15 semble être la meilleure condition opératoire, mais la couche 
élaborée pour un ratio N/Al de 1.5 est fortement fissurée, et une analyse locale comme le micro-
Raman (figure 3.10) montre que sur des parties non fissurées, la qualité cristalline de cette couche 
est bien meilleure que pour celle obtenue à un ratio N/Al de 15. Cette section sera dĠdiĠe à l’Ġtude 
de l’ajout d’une couche interŵĠdiaire (séquence de croissance de la figure 3.3), avant la croissance à 



















AlN-37 1100 1330 3 1000 3 1 40 
AlN-17 1200 1330 3 1000 3 1 10 
AlN-12 
(étapes 1 et 2) 
1200 1330 3 1000 3 1 10 
1500 1330 1.5 1000 3.5 2.33 65 
Tableau 3.3 : résumé des conditions opératoires de la croissance des échantillons d’AlN. 
Dans un premier temps, deux couches minces ont été élaborées pour un ratio N/Al de 3 dans la 
phase gazeuse à des températures de 1100 et 1200 °C. Un résumé des conditions de croissance de 
ces échantillons est disponible dans le tableau 3.3.  
La figure 3.11 montre des images MEB FEG des surfaces et des coupes transversales de ces 
échantillons.  La vue de surface de l’Ġchantillon ĠlaďorĠ à 1200 °C  (figure 3.11a) est lisse, mais 
fortement fissurée alors que celui élaboré à 1100 °C (figure 3.11b) montre une morphologie sans 
fissures, mais avec la présence de cristallites. Les vues en coupe en transversale (figure 3.11 c et d) 
ŵontrent Ƌu’il n’Ǉ pas de formation de fissures à l’interface Al2O3/AlN pour ces couches de 
protection. 
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Figure 3.11 : image MEB FEG des surfaces et des coupes transversales des échantillons AlN-17 et AlN-37. 
 
La figure 3.12 présente les spectres Raman des échantillons élaborés à 1100 et 1200 °C. Les couches 
obtenues sont fortement contraintes en tension, notamment celle déposée à 1200 °C dont le pic est 
centré à une valeur de 643 cm-1. Cette forte tension explique la fissuration de la couche aperçue sur 
l’iŵage 3.11a. La qualité cristalline de cette même couche est bien meilleure que celle obtenue à 
1100 °C si l’on se rĠfğre à la FWHM mesurée sur le pic E2(h). Pour cette raison il a été décidé de faire 
croitre la couche de protection (CP) à une température de 1200 °C, avant le dépôt à 1500 °C, afin de 
conserver une bonne qualité cristalline sur le dépôt final (échantillon AlN-12). 
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Figure 3.12 : spectre Raman des échantillons AlN-12 et AlN-37. 
La figure 3.13 montre des images MEB FEG de la vue de surface et en coupe transversale de 
l’Ġchantillon AlN-12 réalisé par une croissance multi étapes (couche de protection (CP) à 1200 °C et 
dépôt à 1500 °C). L’interface Al2O3/AlN ne semble pas présenter de fissures sur la coupe transversale 
(figure 3.13a). La figure 3.13b montre que la surface est très lisse et ne présente que des fissures 
suturées.   
 
Figure 3.13 : Image MEB FEG de la coupe transversale et de la surface de l’éĐhaŶtilloŶ AlN-12. 
La figure 3.14 montre la qualité cristalline, évaluée par XRC (symbolisé par des sphères pleines), et 
l’Ġtat de contrainte des couches (représenté par des étoiles), évalué par spectroscopie Raman, en 
fonction du ratio N/Al. Les résultats des croissances avec une et plusieurs étapes y sont réunis 
(tableau 3.6 et 3.13). Concernant la couche de protection seule, sa qualité cristalline est de 327 
arcsec et est fortement contrainte comme cela a été expliqué précédemment. Pour le dépôt à 1500 
°C avec couche de protection, la qualité cristalline est de 430 arcsec et la contrainte de la couche est 
légèrement en compression (position du pic Raman E2(h)  à 658.2 cm
-1).  Ces résultats montrent bien 
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une amélioration significative de la qualité du dépôt par rapport aux résultats exposés pour une 
croissance en une étape (FWHM de 1674 arcsec). 
 
Figure 3.14 : mesure de la qualité cristalline par XRC (sphères pleines) et de l'état de contrainte en spectroscopie Raman 
(étoiles) pour des échantillons réalisés avec une et plusieurs étapes de croissance. 
L'effet du ratio N/Al de la couche de protection a aussi été testé pour des valeurs variant entre 1.5 et 
7.5 à une température de 1200 °C. Les conditions opératoires utilisées pour la croissance de ces 



















AlN-27 (étapes 1 et 2) 1200 1330 1.5 1000 1.5 1 10 1500 1330 1.5 1000 3.5 2.33 65 
AlN-12 (étapes 1 et 2) 1200 1330 3 1000 3 1 10 1500 1330 1.5 1000 3.5 2.33 65 
AlN-26 (étapes 1 et 2) 1200 1330 7.5 1000 7.5 1 10 1500 1330 1.5 1000 3.5 2.33 65 
Tableau 3.4 : résumé des conditions opératoires de la croissance multi-étpaes des éĐhaŶtilloŶs d’AlN. 
La figure 3.15 montre les spectres obtenus par X-ray Rocking Curve de ces couches. La qualité 
cristalline des couches est évaluée en mesurant la FWHM du pic (0002) de w-AlN. La couche de 
protection obtenue avec un ratio N/Al de 3 présente la meilleure qualité cristalline. Ce ratio semble 
donc être la meilleure condition opératoire pour une croissance multiétapes.  
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Figure 3.159 : spectre X-ray rocking curve des échantillons AlN-12, AlN-26 et AlN-27. 
 
 
3.2.3. Propriétés d’une couche d’AlN ĠpitaxiĠ sur saphir avec couche de 
protection 
     D’autres caractĠrisations ont ĠtĠ ŵenĠes sur les échantillons AlN-12 (dépôt à 1500°C réalisé avec 
une couche de protection) et AlN-17 (couche de protection réalisée à 1200 °C avec un ratio N/Al de 
3). Le tableau 3.3 rĠsuŵe les conditions opĠratoires utilisĠes pour l’Ġlaďoration de ces Ġchantillons.   
 
Figure 3.16 : image AFM des échantillons AlN-17 et AlN-12. 
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La figure 3.16 présente des images AFM de la surface de ces échantillons. La couche de protection 
présente une surface très lisse excepté quelques cristallites de surface. Des formes hexagonales 
assimilables à des îlots de croissance sont présentes à sa surface. Le deuxième échantillon présente 
une surface lisse avec des fissures suturées. Les rugosités RMS de la couche de protection et de la 
croissance en deux étapes sont de 9.5 et 15 nm respectivement.  
La figure 3.17 prĠsente un clichĠ MET de l’interface Al2O3/AlN de l’Ġchantillon AlN-12 (croissance 
multi-étapes). Les dislocations traversant la couche depuis le substrat sont clairement mises en 
évidence. D’autres essais avec des comparaisons des images obtenues en champ sombre et en 
champ clair, non-exposés dans ce manuscrit, montrent Ƌue la couche ne prĠsente pas d’inversion de 
domaine de polarité, problème mentionné dans la littĠrature par d’autres auteurs [20].
 
Figure 3.17 : Image MET de l'interface Al2O3/AlN de l’éĐhaŶtilloŶ AlN-12. 
La figure 3.18 montre des images de la couche de protection avant et après attaque chimique au 
KOH (5 % de KOH dans de l’eau dés ionisée pendant 5 min à 80 °C). Avant attaque, la couche est lisse 
et ne présente pas de fissure apparente. Des micro trous sont présents un peu partout à la surface de 
l’Ġchantillon. L’attaƋue chiŵiƋue rĠvğle d’autres ŵicro trous et des fissures de forme hexagonale en 
surface du matériau. Ces défauts se sont résorbés lors de la croissance du matériau, mais sont 
préférentiellement attaqués par la solution basique. Ces fissures sont orientées suivant les axes a1, a2 
et a3, vecteurs caractéristiques de la structure hexagonale. Une densité de défauts de 10
6 cm-2 (relatif 
à la densité de micro trous) et une longueur de fissure par surface de 1475 cm-1 sont mesurées sur 
cet échantillon après attaque. 
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Figure 3.18 : image réalisée au microscope optique de l'échantillon AlN-17 avant et après attaque chimique basique. 
La figure 3.19 montre des vues de surface de l’Ġchantillon coŵprenant une couche de protection et 
un dépôt à 1500 °C avant et après attaque chimique.  Avant attaque, on peut observer des ilots 
hexagonaux à la surface de l’Ġchantillon. Ces îlots de croissance semblent se former autour de 
défauts de type  micro-trous. La densité de micro-trous en surface semble moins importante que sur 
la figure 3.18. Après attaque, on observe l’apparition de micro trous et de formes hexagonales 
caractéristiques d’une polaritĠ Al du ŵatériau [21] [22], ce Ƌui confirŵe l’influence du prĠtraiteŵent 
par ACl3 avant la croissance. Une densité de défauts de 10
6 cm-2 et une longueur de fissure par 
surface de 224 cm-1 sont mesurées sur cet échantillon.  
La comparaison entre les résultats de la figure 3.19 et 3.18 perŵet d’affirŵer Ƌu’une part iŵportante 
des fissures se résorbe lors de la croissance à haute température, la longueur de fissure par surface 
passant de 1473 à 224 cm-1. 
Il est possible de calculer la densité de défauts sur un plan du matériau à partir de la mesure de la 
FWHM de son pic par XRC. Avec cette méthode, les échantillons AlN-17 et AlN-12 présentent des 
densités de défauts respectives, selon leurs plans (0002), de         et         cm-2. Ces valeurs 
supérieures à celles calculées sur les figures 3.19 et 3.18 (106 cm-2) nous montrent bien les limites de 
l'observation des faciès d'attaque chimique. De nombreux défauts tels que les fissures non 
débouchantes ne sont pas comptabilisés sur ces images.  
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Figure 3.19 : image réalisée au microscope optique de l'échantillon AlN-12 avant et après attaque chimique basique. 
La figure 3.20 présente des clichés de diffraction MET des couches d’AlN et de saphir. Les 2 matériaux 
sont orientés selon leurs plans (0001). Dans le plan (0001), le vecteur [10-10] de l’AlN est parallèle au 
vecteur [11-Ϯ0] d’Al2O3. Les deux couches sont donc orientées selon le même plan (0001) avec une 
rotation de 30° autour de l’axe [0001] entre les deux structures. Cette rotation est la même que celle 
observée lors des attaques chimiques. 
 
 
Figure 3.20 : cliché de diffraction MET de l'échantillon AlN-12. 
Propriétés d’uŶe couche d’AlN épitaxié sur saphir avec couche de protectioŶ 
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Une mesure par spectroscopie de photoluminescence a été effectuée sur l’Ġchantillon ĠlaďorĠ avec Ϯ 
étapes de croissance (figure 3.21). Les conditions de mesure sont une température de 5 K et une 
source laser de longueur d’onde 193 nm. Un pic de bord de bande est clairement identifiable pour 
une longueur d’onde de 206.6 nm. Le pic observé est peu intense et large, sa FWHM étant de 3.6 cm-
1. La valeur mesurée de l’Ġnergie de ďande interdite du matériau est de 6.0 eV à température 
ambiante. Les couches d’AlN ĠlaďorĠes par MOVPE présentent des énergies de bande interdite de 
6.1 eV [23]. La valeur thĠoriƋue de l’Ġnergie de ďande interdite de ǁ-AlN est de 6.2 eV. Le signal 
observé entre 350 et 400 cm-1 est directement dû aux impuretés présentes dans le cristal, tel que 
l’incorporation d’atomes de O, de Si ou de C dans la structure de w-AlN. 
 
Figure 3.21 : spectre de photoluminescence de l'échantillon AlN-12. 
Cette partie présentait les résultats expérimentauǆ de la ĐƌoissaŶĐe d’AlN suƌ substrat saphir. 
Plusieurs séquences de croissance ont été utilisées. Un dépôt avec une étape de croissance à 1500 °C 
peƌŵet d’oďteŶiƌ des ĐouĐhes texturées de mauvaise qualité cristalline ou fortement fissurées. La 
formation de fissures à l’iŶteƌfaĐe Al2O3/AlN cause ce phénomène. Il a été clairement montré que 
l’iŶĐoƌpoƌatioŶ d’uŶe étape iŶteƌŵédiaiƌe à plus ďasse teŵpéƌatuƌe est ŶéĐessaiƌe pouƌ aĐĐoŵpliƌ la 
croissance de couche épaisse présentant moins de fissures et une meilleure qualité cristalline (430 
arcsec pour une mesure par XRC de la FWHM du plan (0002)). L’utilisatioŶ du MET a peƌŵis de vérifier 
ĐlaiƌeŵeŶt la ƌelatioŶ d’épitaǆie ƌeliaŶt les deuǆ ŵatéƌiauǆ. La ŵesuƌe paƌ photoluminescence met en 
évidence les propriétés semi-conductrices de ce matériau aveĐ l’éŵissioŶ d’uŶ pic de bord de bande à 
uŶe loŶgueuƌ d’oŶde de ϮϬϲ nm (bande interdite de 6.0 eV).  
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3.3. Résultats des croissances sur silicium 
     Le silicium est étudié comme substrat pour l’Ġpitaxie d’AlN car ce ŵatĠriau est frĠƋueŵŵent 
utilisé en microélectronique, disponible en grande quantité et bon marché. De plus il est facile de lui 
appliƋuer des traiteŵents de surfaces afin d’Ǉ graver des forŵes dîtes « pattern » permettant le 
dépôt sur des géométries 3D [24]. L’Ġtude suivante a pour ďut de trouver une Ġtape interŵĠdiaire 
permettant la croissance sur siliciuŵ ŵalgrĠ l’iŵportant dĠsaccord de ŵaille (18.6%) entre ces deux 
structures. 
3.3.1. Croissance sur Si (111) 
     Une croissance une Ġtape d’AlN sur silicium pour un ratio N/Al de 1.5 à une température de 
1400 °C a d’aďord ĠtĠ effectuée. Afin d’Ġviter la forŵation d’une couche de Si3N4 amorphe à 
l’interface Si/AlN, une préimprégnation du substrat par AlCl3 est réalisée sur une durée de 2 minutes 


















AlN-Si-03 1400 1330 1.5 1000 3.5 2.33 30 
Tableau 3.5 : résumé des conditions opératoires de la croissance de l’éĐhaŶtilloŶ d’AlN sur siliĐiuŵ. 
La figure 3.22 montre des images MEB FEG de cet échantillon. La vue de surface (figure 3.22a) 
ŵontre l’uniƋue prĠsence de cristallites facettées qui se chevauchent sans vraiment former une 
couche uniforme. La coupe transversale (figure 3.22ď) ŵontre Ƌue l’Ġpaisseur de la couche est de 1.7 
µm. Ni fissure ni dĠcolleŵent de la couche ne sont visiďles à l’interface Si/AlN. 
 
Figure 3.22 : image MEB FEG des vues de surface et en coupe transversale de l'échantillon AlN-Si-03. 
La figure 3.23 montre le spectre XRD de cet échantillon. Deux pics sont identifiés comme les plans 
(10-11) et (0002) de w-AlN. La couche formée est donc polycristalline et peu texturée. 
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Figure 3.23 : spectre XRD de l’échantillon AlN-Si-03. 
D’autres essais de croissance une Ġtape sur suďstrat siliciuŵ ont ĠtĠ ŵenĠs. Les résultats ne sont pas 
exposés dans ce manuscrit, mais tous montrent l’oďtention de couches polycristallines. Le désaccord 
de ŵaille trop iŵportant entre ces deux ŵatĠriaux ne perŵet pas l’hĠtĠroĠpitaxie entre ces deux 
structures à des vitesses de croissance de l’ordre du ŵicroŵğtre par heure [14].   
3.3.2. Croissance sur Si(111) après carburation du substrat 
     Une solution pour limiter ce désaccord de maille entre les deux structures est la croissance d’une 
couche de SiC-3C à la surface du silicium, processus déjà utilisĠ pour l’hétéroépitaxie du SiC-3C sur 
substrat silicium [25] [26] [27]. Une préparation sous atmosphère H2 et C3H8 est appliquée au 
substrat à 1100 °C avant le dépôt. Les débits de H2 et de C3H8 sont respectivement de 2000 sccm et 
de ϰ sccŵ. L’influence du teŵps de carďuration (Tc) de cette Ġtape sur la ƋualitĠ cristalline du dĠpôt 



















AlN-Si-11 1400 1 1330 1.5 1000 3.5 2.33 30 
AlN-Si-06 1400 2 1330 1.5 1000 3.5 2.33 30 
AlN-Si-09 1400 4 1330 1.5 1000 3.5 2.33 30 
AlN-Si-08 1400 6 1330 1.5 1000 3.5 2.33 30 
Tableau 3.6 : résuŵé des ĐoŶditioŶs opératoires de la ĐroissaŶĐe des éĐhaŶtilloŶs d’AlN sur siliĐiuŵ Đarďurés. 
La figure 3.24 montre des vues de surface des échantillons obtenues sur substrat Si pour différents 
temps de carburation. Pour un temps de carburation de 6 minutes (figure 3.24d), la surface est 
composée de cristallites facettées se chevauchant. La couche formée est sans continuité. On 
retrouve la même morphologie que pour le dépôt en une étape sur Si (figure 3.22). Pour 4 minutes 
de carburation (figure 3.24c), les mêmes cristallites sont présentes, mais une surface lisse commence 
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à être visible en dessous. Pour 2 minutes de carburation (figure 3.24b), la surface est lisse et la 
densité de cristallites est fortement diminuée. Des fissures commencent à se propager le long de la 
surface. Certaines fissures se cicatrisent par endroits. Pour une minute de carburation (figure 3.24a), 
la surface est totalement lisse, mais fortement endommagée par les fissures. 
 
Figure 3.24 : vue de surface MEB FEG des échantillons AlN-Si-06, AlN-Si-08, AlN-Si-09 et AlN-Si-11. 
La figure 3.25 présente des images MEB FEG des vues en coupe transversale de ces mêmes 
échantillons. Les morphologies observées pour des temps de carburation de 4 et 6 minutes sont 
comparables (figure 3.25 c et d). La croissance ne semble pas être orientée selon la direction [0001]. 
Les facettes observées correspondent aux orientations de cristallites présentes sur les images 3.24 c 
et d. Pour un temps de carburation de 2 minutes (figure 3.25b), les faciès de croissance sont orientés 
selon la direction [0001]. Des trous sont visiďles à l’interface Si/AlN. Ils sont causés par la diffusion du 
Si vers la surface du substrat pour alimenter la forŵation d’îlots de SiC-3C lors de l’Ġtape de 
carburation.  Pour un teŵps de carďuration d’une ŵinute (figure 3.25a), la couche d’AlN seŵďle très 
orientée selon la direction [0001]. 
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Figure 3.25 : vue en coupe transversale MEB FEG des échantillons AlN-Si-06, AlN-Si-08, AlN-Si-09 et AlN-Si-11. 
Des mesures XRD ont été effectuées sur ces échantillons (figure 3.26). Pour un temps de carburation 
de 6 minutes, les orientations apolaire (10-11) et semi-polaire de l’AlN, (10-13) et (20-21), sont 
présentes dans la microstructure de l’Ġchantillon. Le pic correspondant au plan (000Ϯ) prĠsente une 
faible intensité. Pour un temps de carburation de 4 minutes, les plans polaires (0002) et apolaires 
(10-11) sont majoritairement représentatifs de la microstructure du dépôt.  
 
Figure 3.26 : spectres XRD des échantillons AlN-Si-06, AlN-Si-08, AlN-Si-09 et AlN-Si-11. 
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Pour un temps de carburation de 2 minutes, seul le plan (0002) apparait sur le diffractogramme. La 
FWHM de ce pic mesurée par XRC est de 4280 arcsec. Enfin, pour une minute de carburation, les 
plans polaires (0002) et semi-polaires (10-13) de l’AlN sont prĠsents dans la ŵicrostructure.  
Les figures 3.24, 3.25 et 3.26 montrent que la meilleure condition opĠratoire pour la croissance d’une 
couche d’AlN avec carburation est une durée de préparation de 2 minutes. Pour un temps de 
carburation de plus de 2 minutes, le dépôt reste polycristallin et non texturé. Pour un temps de 
carďuration d’une ŵinute, le dépôt semble orientĠ selon l’axe [0001] suivant la figure 3.25a, mais le 
spectre XRD montre que la microstructure de la couche présente deux orientations. Cette couche est 
aussi fortement fissurée. Enfin, le dépôt obtenu avec un temps de carburation de deux minutes est 
texturĠ suivant l’orientation [0001] et peu fissuré. Cependant la qualité cristalline de la couche 
obtenue (4280 arcsec) est largement inférieure à la qualité des dépôts obtenus sur saphir (430 
arcsec). 
  
     Des ĐƌoissaŶĐes d’AlN suƌ siliĐiuŵ oŶt été ƌéalisées daŶs Đette paƌtie. La ĐƌoissaŶĐe en une étape 
sur ce substrat ŵğŶe à l’oďteŶtioŶ de ĐouĐhes polycristallines non texturées pour des vitesses de 
ĐƌoissaŶĐe de l’oƌdƌe du ŵiĐƌoŵğtƌe paƌ heuƌe. L’appoƌt de l’étape de ĐaƌďuƌatioŶ peƌŵet l’oďteŶtioŶ 
de ĐouĐhe d’AlN épitaǆiée présentant des fissures se suturant en partie lors de la croissance. 
L’iŶflueŶĐe d’autƌes paƌaŵğtƌes opératoires tels que le débit de C3H8 lors de la carburation et le ratio 
N/Al loƌs de la ĐƌoissaŶĐe soŶt à étudieƌ pouƌ optiŵiseƌ l’hétéroépitaxie sur silicium et permettre une 
aŵélioƌatioŶ de la Ƌualité ĐƌistalliŶe des dépôts d’AlN. Cependant les connaissances acquises 
ĐoŶstitueŶt uŶ ďoŶ poiŶt de dépaƌt pouƌ la ĐƌoissaŶĐe d’AlN suƌ patteƌŶ siliĐiuŵ paƌ HVPE. Il serait 
aussi iŶtéƌessaŶt d’étudieƌ l’iŶflueŶĐe de la teŵpéƌatuƌe suƌ l’état ĐƌistalliŶ du dépôt foƌŵé. Des essais 
aveĐ difféƌeŶtes épaisseuƌs d’AlN déposées pourraient permettre une meilleure compréhension de 
l’effet ŵéĐaŶiƋue de la ĐaƌďuƌatioŶ suƌ l’hétéƌoépitaǆie d’AlN. 
DifféƌeŶts tǇpes de ĐƌoissaŶĐe d’AlN oŶt été pƌéseŶtés dans ce chapitre. La croissance en une étape 
d’AlN suƌ saphiƌ à ϭϱϬϬ °C peƌŵet l’épitaǆie du matériau, mais les couches obtenues sont fissurés et 
contraintes, ou rugueuse et de faible qualité cristalline. Il a été montré que le ratio N/Al influe 
fortement sur la morphologie, l’état de ĐoŶtƌaiŶte et la qualité cristalline des couches obtenues. Une 
croissance multi étapes suƌ saphiƌ peƌŵet l’épitaǆie de ĐouĐhe peu ĐoŶtƌaiŶte, ŵoiŶs fissuƌé et de 
meilleure qualité cristalline. Le ratio N/Al et la température de croissance de la couche de protection 
élaborée à 1200 °C influent grandemeŶt la Ƌualité ĐƌistalliŶe du dépôt pƌiŶĐipal d’AlN effeĐtué  à ϭϱϬϬ 
°C. La ĐƌoissaŶĐe d’AlN diƌeĐt suƌ siliĐiuŵ ŵğŶe à l’oďteŶtioŶ de ĐouĐhe polǇ ĐƌistalliŶe. L’ajout d’uŶe 
étape de ĐaƌďuƌatioŶ du suďstƌat peƌŵet l’épitaǆie d’AlN pouƌ uŶ teŵps de Đaƌďuƌation maîtrisé. 
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Chapitre IV 
Etude expérimentale de la 
croissance du nitrure de bore 
 
     Cette partie relate les résultats obtenus pour la croissance du nitrure de bore. La littérature 
Ŷ’apportant que trğs peu d’iŶforŵatioŶs sur la croissance du nitrure de bore à haute température 
avec le précurseur de bore BCl3, uŶe série d’expérience a été entrepris pour un dépôt avec une 
étape de croissance.  Les effets de la température et du ratio des gaz précurseurs dans la phase 
gazeuse sur la structure cristalline de BN ont été étudiés dans un premier temps. L’AlN, pour sa 
stabilité à haute température, et les métaux chrome et tungstène, pour leurs structures cristallines 
favorable, ont été utilisés comme substrat au cours de cette étude.   
4.1 Procédure expérimentale 
     Cette partie a pour ďut d’expliƋuer le dĠrouleŵent d’une expĠriŵentation, la configuration du 
rĠacteur utilisĠ et les diffĠrentes conditions Ƌu’il est possible de faire varier dans cette étude. 
4.1.1. Le réacteur HVPE pour la croissance du BN 
     Le montage expérimental utilisé pour la croissance du nitrure de bore est un réacteur HVPE 
(Hydride Vapor Phase Epitaxy). Ce réacteur est dit à mur froid. La paroi intérieure du réacteur en 
quartz est refroidie par une circulation d’eau de ville. Un porte-échantillon en graphite (ou 
suscepteur) est utilisé pour poser les substrats. Cette pièce est chauffée par induction et sa 
température peut atteindre 1700 °C. La mesure de la température est effectuée par pyrométrie à 
travers un hublot quartz positionné au sommet du réacteur. Le gaz vecteur utilisé est l’hǇdrogğne (H2 
de qualité 99.9999 %) et le gaz neutre est l’argon (Ar de qualité 99.9999 %)). L’aŵŵoniac (NH3 de 
qualité 99.9999 %)) est utilisĠ coŵŵe prĠcurseur d’azote. Le trichlorure de ďore (BCl3 de 
qualité 99.9%) est lui utilisé comme précurseur de bore. Les gaz argon, H2 et le précurseur NH3 sont 
introduits dans le réacteur par le sommet du tube à environ 50 cm du substrat. Le précurseur BCl3 est 
lui apportĠ à l’aide d’un tuďe en acier inoxǇdaďle (nuance 304 L) dont l’arrivĠe est situĠe deux 
centimètres au-dessus du substrat, afin d’Ġviter la condensation de BCl3 sur les parois froides et les 
réactions parasites avec NH3. Le débit des gaz est régulé par des régulateurs de débit massique. 
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Figure 4.1 : schéma du réacteur HVPE utilisé pour la croissance du BN. 
        Le pompage du réacteur est effectué par une pompe à huile qui assure un vide primaire dans 
l’enceinte du rĠacteur. Un piège froid refroidi par azote liquide capte et condense en partie les gaz 
chlorés émis lors de la réaction qui pourraient endommager la pompe lors de son fonctionnement. Le 
contrôle de la pression dans le réacteur est effectué par une vanne papillon. La pression est mesurée 
par une jauge Pirani (système de filament chaud dans une enceinte dont la pression est déduite par 
la mesure des pertes thermique du filament) et une jauge Baratron (mesure capacitive de la 
dĠforŵation d’une membrane sous l’effet du vide).  
4.1.2. Le dĠrouleŵent d’un dĠpôt 
     La procédure de dépôt utilisée pour la croissance du nitrure de bore comporte plusieurs étapes 
majeures : la prĠparation du suďstrat, le dĠŵarrage de l’expĠriŵentation et la croissance des 
couches minces. 
     Différents substrats ont été utilisés au cours de ce projet. Un premier type de substrat est une 
couche mince de w-AlN (entre 200 nm et 5 µm d’Ġpaisseur) déposée sur saphir dans un autre 
réacteur CVD du SIMaP [1]. Avant utilisation, les substrats sont préparés pour limiter la 
contaŵination pouvant venir de l’environneŵent extérieur. Pour cela, une simple étape de 
nettoǇage sous ultrason dans un ďain d’acĠtone pendant 10 ŵin est eŵploǇĠe. Un rinçage des 
Ġchantillons avec de l’Ġthanol est ensuite effectuĠe. 
     Des suďstrats ŵĠtalliƋues sont aussi utilisĠs. Il s’agit de disques de diamètre 1 cm et d’Ġpaisseur 1 
mm de tungstène (W) et de chrome (Cr) orienté selon leurs faces (110) (structure cubique centrée).  
Ces suďstrats ont d’aďord ĠtĠ polis en surface sur un papier carďure de siliciuŵ avant d’ġtre à 
nouveau polis sur une toile avec des solutions contenants des polycristaux de diamants de taille 9 et 
3 µm. La surface des substrats arbore alors un aspect poli miroir. Un nettoyage est ensuite entrepris 
dans un bain ultrason rempli d’une solution d’acĠtone. Les suďstrats sont finaleŵent rincĠs à 
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l’Ġthanol et sĠchĠs par une soufflette d’azote (N2). Avant leurs utilisations, les substrats sont nettoyés 
dans un ďain d’acide fluorhydrique 10% pendant 1 minute et rincés à l’eau déionisée. 
     Une fois les substrats (AlN, W et Cr) prêts, ils sont placés dans le réacteur sur un porte-échantillon 
en graphite. Un premier pompage du réacteur est alors effectué. Suivent alors trois cycles de purge 
du réacteur, cycle comprenant un reŵplissage du voluŵe par de l’Ar et une redescende au vide 
(pression de 1 Pa environ). Cette Ġtape sert une nouvelle fois à liŵiter l’apport en iŵpuretĠs de 
l’environneŵent extĠrieur.     
 
Figure 4.2 : déroulement d'un dépôt de BN en fonction de la température et des débits de gaz injectés. Exemple pour un 
ratio N/B de 7.5. 
         Le suscepteur est alors chauffé sous flux dǇnaŵiƋue d’Ar jusƋu’à une teŵpĠrature de 1100°C 
(figure 4.2). Un nettoyage du substrat sou H2 à cette température est alors entrepris durant 10 
minutes.  Suite à cette étape, le réacteur est replacĠ sous un flux d’Ar avant Ƌue le suscepteur soit 
porté à la température souhaitée pour la croissance du BN. La vitesse de montée en température est 
d’environ ϰ0°C.min-1. L’atŵosphğre du rĠacteur est alors replacĠe sous H2 et la pression est stabilisée 
à 1000 Pa. Les précurseurs NH3 et BCl3 sont alors introduits dans le réacteur et la croissance 
commence. La descente en température à la fin de la croissance est effectuée sous Ar à une vitesse 
d’environ Ϯ0 °C.min-1. 
4.1.3. Sélection des substrats 
     Une première sélection des substrats a été effectuée en tenant compte du paramètre de maille 
des ŵatĠriaux. L’oďjectif est d’avoir un désaccord de maille réduit entre le substrat et son dépôt. . 
Les paramètres de maille a et c du h-BN sont de 2.50 et 6.66 Å (tableau 4.1). Pour la comparaison 
avec la structure ǁurtzite d’AlN, le désaccord de maille est calculé par la différence entre les deux 
paramètres de maille a des matériaux si l’on prend pour hǇpothğse des croissances orientées suivant 
l’axe c des structures de ces matériaux. Le désaccord est de 19.6% avec AlN, correspondant à un 
important désaccord de maille ce qui ne facilitera pas la croissance entre ces deux matériaux. 
Néanmoins, la structure wurtzite appartient au groupe des réseaux de Bravais hexagonale, ce qui 
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devrait faciliter l’hĠtĠroĠpitaxie entre ces deux structures. De plus, la staďilitĠ d’AlN dans les 
conditions de croissance de BN est expérimentalement bonne (voir chapitre II). 
 Paramètre (s) de maille 
(a, c) en Å 
Distance entre atomes 
sur la face (110) en Å 
Désaccord de maille 
avec h-BN (%) 
h-BN 2.50 ; 6.66  - - 
(0002) w-AlN 3.112 - 19.6 
(110) bcc-W 3.16 2.74 8.8 
(110) bcc-Cr 2.88 2.49 1 
Tableau 4.1 : tableau récapitulatif du désaccord de maille entre h-BN et différents substrats. 
Dans le but de diminuer ce désaccord de maille, un intérêt particulier a été porté sur des matériaux 
aux paramètres de maille moins importants. La structure cubique centrée du chrome présente une 
relation épitaxiale intéressante avec h-BN (figure 4.4) [2]. La croissance s’effectue suivant le plan 
(110) de Cr et le plan (0001) de BN. Le désaccord de maille entre ces deux structures est de 1% ce qui 
très favorable à une croissance hétéroépitaxiale. 
     Un dernier matériau a été choisi comme substrat pour cette étude. En suivant la relation 
épitaxiale présentée sur la figure 4.3, la structure cubique centrée de W présente un désaccord de 
maille de 8.8 % sur sa face (110) avec h-BN, ce qui en fait un candidat correct pour la croissance de ce 
nitrure. 
 
Figure 4.3 : a) relation épitaxiale entre le plan (110) de la structure cubique centrée de Cr et le plan (0001) de h-BN [2], b) 
schéma représentant la plan (110) de la structure cubique centrée de Cr. 
La figure 4.4 ŵontre l’Ġvolution des paraŵğtres de ŵaille suivant la teŵpĠrature pour BN et les 
substrats AlN, Cr et W.  Les coefficients de dilation thermique utilisés pour le calcul de ces 
paramètres de maille ont été évalués par simulation numérique pour AlN [3] et BN [4], et 
expérimentalement pour Cr [5] et W [6]. Une variation de paramètre de maille trop importante entre 
deux structures au cours d’une croissance Ġpitaxiale peut ġtre à l’origine de la forŵation de 
contraintes. Pour AlN et W, l’ĠlĠvation de la teŵpĠrature provoƋue une augmentation constante des 
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distances entre atomes pour les plans ciblés, tandis que le paramètre de maille a de h-BN diminue 
très légèrement. En revanche, une augmentation importante de la distance inter atomes de la 
structure du Cr est observée pour des températures supérieures à 1200 °C. La dilatation thermique 
aggrave donc légèrement les désaccords de maille entre les structures AlN/BN et W/BN, et provoque 
un faiďle dĠsaccord de ŵaille (entre Ϯ et 3 %) pour l’eŵpileŵent Cr/BN pour des teŵpĠratures 
supérieures à 1200 °C.  
 
Figure 4.4 : évolution des paramètres de maille de BN et d'AlN et des distances entre atomes sur les faces (110) de Cr et W 
en fonction de la température. 
4.2. La croissance de nitrure de bore sur substrat nitrure 
d’aluŵiŶiuŵ 
    La partie suivante prĠsente l’Ġtude de l’influence des paraŵğtres du procĠdĠ sur la croissance de 
BN sur substrat w-AlN. Les résultats des caractérisations MEB, Raman, XRD et TEM y sont traités et 
expliqués. 
4.2.1. Effet de la température 
     Une première étude a été menée pour évaluer l’influence de la teŵpĠrature de croissance sur 
l’Ġtat cristallin du ŵatĠriau forŵĠ. Le domaine de température étudié est de 1500 à 1700 °C (tableau 
4.2). Les dépôts ont été réalisés à une pression de 1330 Pa avec un débit de H2 de 1000 sccm, un 
débit de NH3 de 25 sccm et un débit de BCl3 de 5 sccm. Des croissances de 40 min ont été réalisées 
pour cette étude. Un résumé des conditions opératoires est présent dans le tableau 4.6.  L’angle Ϯ 
théta référence pour le h-BN [7] est indiqué sur la figure par un trait bleu en pointillé. 
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BN-07 1500 1330 5 1000 25 5 40 
BN-11 1600 1330 5 1000 25 5 40 
BN-12 1700 1330 5 1000 25 5 40 
Tableau 4.2 : résumé des conditions opératoires de la croissance des échantillons de BN. 
     Pour une température de 1500 °C, le spectre XRD ŵontre Ƌue le ŵatĠriau forŵĠ n’est pas 
cristallisé (figure 4.5). À 1600 °C, on peut observer un pic intense de BN à un angle 2 théta égal à 
26.52°. Pour une température de 1700 °C, un large pic est oďservĠ autour d’un angle Ϯ thĠta Ġgal à 
25.85°. L’intensitĠ et la largeur des pics ŵontrent trğs claireŵent Ƌu’une teŵpĠrature de 1600 °C est 
l’optiŵale pour la croissance de BN. L’angle du pic (000Ϯ) de cette couche est trğs proche de l’angle 
référence du plan (0002) pour h-BN. Il est difficile de conclure sur la nature de la structure de cette 
couche, son paramètre de maille c étant dans le domaine du polytype turbostratique, mais très 
proche du paramètre de maille c référence de la structure hexagonale. 
  
Figure 4.5: spectres XRD des échantillons BN-07, BN-11 et BN-12. 
     L’influence de la teŵpĠrature à plus basse sursaturation sur le paramètre de maille c des couches 
de BN formé a été observée par XRD (figure 4.6). Les dépôts ont été réalisés sur une durée de 40 min 
pour des débits des gaz H2, NH3 et BCl3 de 2000, 4 et 1.33 sccm respectivement. Un résumé des 
conditions opératoires est disponible dans le tableau 4.3. La zone transparente en bleu sur le 
graphique indique les paramètres de mailles c correspondant au h-BN, en tenant coŵpte Ƌu’une 
déformation de 1% du paramètre de maille c est possible par rapport à la référence du h-BN indiqué 
par un trait bleu en pointillé. 
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BN-33 1350 1330 3 2000 4 1.33 40 
BN-31 1400 1330 3 2000 4 1.33 40 
BN-39 1450 1330 3 2000 4 1.33 40 
BN-30 1550 1330 3 2000 4 1.33 40 
BN-32 1600 1330 3 2000 4 1.33 40 
BN-34 1650 1330 3 2000 4 1.33 40 
Tableau 4.3 : résumé des conditions opératoires de la croissance des échantillons de BN. 
     Il est difficile de commenter les résultats, la répétabilité du procédé semblant mauvaise. 
Cependant trois tendances se dégagent. Pour des températures inférieures à 1600 °C, le paramètre 
de maille c des couches formés varie entre 6.77 et 6.82 Å, montrant que la structure du BN est 
turbostratique.  Un optimum se dégage à nouveau (comme sur la figure 4.5) pour une température 
de 1600 °C, la couche présentant un paramètre de maille c de 6.ϳ3 Å. Cette couche est proche d’une 
structure hexagonale mais reste turbostratique. Enfin, pour des températures supérieures à 1600°C, 
la couche présente un paramètre de maille c de 6.86 Å, donc sa structure est turbostratique. 
 
Figure 4.6 : influence de la température sur l'évolution de la position en 2 thêta des pics de BN observé par XRD. 
      Les rĠsultats de cette partie ŵontrent Ƌue l’optiŵuŵ de teŵpĠrature pour la croissance de BN 
sur substrat AlN est 1600 °C. 
4.2.2. Effet du ratio N/B 
     L’un des paramètres opératoires du procédé est le ratio des débits de précurseurs NH3 sur BCl3, 
dont l’aďrĠviation est le ratio N/B. Son effet sur la croissance des couches de BN a ĠtĠ ĠtudiĠ. La 
figure 4.7 montre des spectres DRX mesurés sur des échantillons élaborés pour différents ratios N/B 
dans les conditions opératoires suivantes. La température du suscepteur a été fixée à 1600 °C, les 
débits de H2 et de BCl3 ont été respectivement fixés à 2000 et 1.33 sccm et la pression du réacteur a 
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été stabilisée à 1000 Pa durant l’Ġtape de croissance de ϰ0 ŵinutes. Le ratio N/B est ajusté en faisant 
varier uniquement le débit de NH3. La vitesse de croissance est censée peu varier au cours de ces 
différents essais, le BCl3 étant le réactif limitant dans cette réaction de formation de BN. Un résumé 
des conditions opératoires est disponible dans le tableau 4.4.  Les pics des plans (0006) et (0002) du 
saphir et de w-AlN (empilements des 2 matériaux constituants le substrat) sont présents aux 



















BN-35 1600 1000 1.5 2000 2 1.33 40 
BN-32-bis 1600 1000 3 2000 4 1.33 40 
BN-36 1600 1000 7.5 2000 10 1.33 40 
BN-37 1600 1000 15 2000 20 1.33 40 
Tableau 4.4 : résumé des conditions opératoires de la croissance des échantillons de BN. 
     Pour un ratio N/B supérieur à 7.5, le spectre XRD ne présente aucune trace de BN, la structure du 
matériau devant être amorphe. Pour un ratio N/B coŵpris entre 1.ϱ et ϳ.ϱ, on voit l’apparition 
progressive d’un large pic de BN. La structure de cette couche de BN est turbostratique, car le 
paramètre de maille c déduit de cette mesure XRD est largement supérieur à 6.66 Å. Pour un ratio 
N/B inférieur ou égal à 3, on observe la présence des faces (10-10) et (10-11) de l’AlN. Le suďstrat 
réagit avec la phase gazeuse lorsque celle-ci est moins riche en ammoniac. En coŵparant l’intensitĠ 
des pics de t-BN, on s’aperçoit que le ratio N/B optimum pour la croissance de BN est 7.5. 
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Figure 4.7 : effets du ratio N/B sur la structure des couches de BN. 
    La morphologie de ces échantillons a été observée au MEB FEG. Pour des ratios N/B supérieurs à 
1.ϱ, l’Ġtat de surface des Ġchantillons reste le même que celui observé sur la figure 4.8. Le BN est 
sous forme sphérique et semble s’organiser de façon aléatoire. 
 
Figure 4.8 : vue de surface au MEB FEG d'un échantillon élaboré pour un ratio N/B de 7.5 à une température de 1600°C. 
      Le résultat diffère pour un ratio N/B égal à 1.5. La figure 4.9 montre la coupe transversale d’un 
échantillon élaboré pour ce ratio N/B à une température de 1600 °C (échantillon BN-35 du tableau 
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4.10). La première couche sur le substrat AlN prend la forme de piliers ou de nanofils qui coalescent 
avant de se rejoindre pour forŵer une couche de BN en haut de l’iŵage.   
 
Figure 4.9 : observation MEB FEG d’une coupe transversale d'une couche de BN élaboré à 1600°C avec un ratio N/B de 
1.5. 
     Il est difficile d’expliƋuer l’apparition de cette ŵorphologie sur ces Ġchantillons. Trğs peu d’articles 
recensent la croissance de nanostructure sans l’utilisation d’un catalǇseur en surface du suďstrat [8]  
[9]. Dans le cas des nitrures III/V, il est toutefois reconnu que le ratio N/B influe grandement la 
morphologie de croissance des matériaux [1]. 
4.2.3. CaractĠrisations d’un Ġchantillon ŵodğle 
     La partie suivante présente d’autres caractérisations effectuées sur certains échantillons (tableau 


















BN-11 1600 1330 5 1000 25 5 40 
BN-36 1600 1000 7.5 2000 10 1.33 40 
Tableau 4.5 : résumé des conditions opératoires de la croissance des échantillons de BN. 
    La figure 4.10 présente une image MEB FEG d’une coupe transversale de l’échantillon BN-11. 
L’Ġpaisseur de la couche de BN est d’environ Ϯ µŵ. La vitesse de croissance de la couche de BN dans 
ces conditions est donc d’environ 3 µŵ.h-1. Si l’on observe la morphologie de la couche, on retrouve 
ces formes sphériques déjà présentes sur la figure 4.8. On aperçoit aussi un empilement de couches 
selon la direction de la croissance (du ďas vers le haut de l’iŵage). 
Les échantillons de BN sont de couleur transparente d’un aspect visuel.  
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Figure 4.10 : observation MEB FEG d'une coupe traŶsversale de l’éĐhaŶtilloŶ BN-36. 
     La figure 4.11 est le spectre XRD de l’Ġchantillon BN-11. La position en angle 2 thêta du pic de BN 
est 26.5°. Le paramètre de maille c de cette couche est donc de 6.72 Å, ce qui correspond à la limite 
entre une structure hexagonale et turďostratiƋue si l’on prend en coŵpte les 1% de dĠforŵation 
possible du paramètre de maille c. De plus, la forme fine du pic laisse penser que ce matériau est 
cristallin et présente une structure organisée. 
 
Figure 4.11 : spectre XRD de l’éĐhaŶtilloŶ BN-11. 
     La figure 4.12 ŵontre le spectre XRD de l’Ġchantillon BN-36. Un large pic de BN est présent à la 
position 2 théta égal à 26.13°. Le paramètre de maille c de cette couche est de 6.81 Å. Ce paramètre 
de ŵaille ĠlevĠ et la forŵe du pic ŵontre Ƌue l’Ġtat cristallin de cette couche est peu organisé, donc 
sa structure est turbostratique. 
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Figure 4.12 : spectre XRD de l’éĐhaŶtillon BN-36. 
     L’Ġchantillon BN-11 a aussi été étudié par spectroscopie Raman (figure 4.13). Un faible pic de t-BN 
apparait à une longueur d’onde de 1374 cm-1. La longueur d’onde référence pour le mode E1(u) de la 
structure hexagonale est de 1367 cm-1 [10] [11]. Le pic de BN est peu visible due aux fortes intensités 
présentes en fond de mesure sur ce doŵaine de longueur d’onde. Ce bruit de fond dû à un effet de 
luminescence a déjà été observé sur des échantillons de BN [12]. L’intensitĠ du ďruit de fond 
augŵente proportionnelleŵent avec l’augŵentation de la teŵpĠrature de dĠpôt des couches de BN. 
  
Figure 4.13 : spectre raman de l’éĐhaŶtilloŶ BN-11. 
     Le MET a ĠtĠ aussi utilisĠ pour caractĠriser l’Ġchantillon BN-36. La figure 4.14 présente le cliché de 
diffraction de cet échantillon. Les anneaux correspondant aux plans (0002), (10-10) et (11-20) de la 
structure turbostratique de BN sont visibles. Un calcul du paramètre de maille c à partir du diamètre 
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de l’anneau de diffraction du plan (000Ϯ) donne une longueur ŵaxiŵuŵ de ϳ.1 Å. La forte épaisseur 
de cet anneau  signifie que le paramètre de maille c de ce matériau est mal défini et varie au sein de 
la couche. Ceci ŵontre ďien Ƌue l’Ġchantillon BN-36 présente une structure turbostratique. 
.  
Figure 4.14 : cliché de diffraĐtioŶ MET de l’éĐhaŶtilloŶ BN-36. 
     La ĐƌoissaŶĐe d’uŶe ĐouĐhe de t-BN, au paramètre de maille c très proche d’uŶe stƌuĐtuƌe 
hexagonale (figure 4.11), a été effectuée sur un substrat w-AlN. Une température de croissance de 
1600 °C et un ratio N/B de 7.5 dans la phase gazeuse sont les conditions optimales pour la croissance 
de ce matériau. La croissance à un ratio N/B de 1.5 peƌŵet l’oďteŶtioŶ de ŵoƌphologie du tǇpe 
nanofils. 
4.3. La croissance de nitrure de bore sur substrat métallique 
      La partie suivante prĠsente l’Ġtude de l’influence des paraŵğtres du procĠdĠ sur la croissance de 
BN sur substrats W et Cr. Les résultats des caractérisations MEB, Raman et XRD y sont traités et 
expliqués. 
4.3.1. Influence de la température sur la croissance de BN dans le cas de 
l’utilisation d’un suďstrat tungstène.  
     Le tungstène, sous sa forme cubique centrée selon son plan (110), présente un désaccord de 
maille de 8.8% avec h-BN (tableau 4.1). Cette valeur est bien inférieure que celle du désaccord de 
maille entre w-AlN et h-BN (19.6 %). Il a donc ĠtĠ dĠcidĠ d’entreprendre des essais sur ce tǇpe de 
substrat.    
     La figure 4.15 nous inforŵe sur l’influence de la teŵpĠrature lors de la croissance de BN sur 
substrat W. Des mesures par spectroscopie Raman ont été effectuées sur divers échantillons réalisés 
pour des températures du suscepteur de 1000 °C à 1200 °C. Le débit de gaz vecteur H2 pour ces 
expérimentations est de 2000 sccm. Les débits des précurseurs NH3 et BCl3 sont respectivement de 
0.8 et 6 sccm. Le ratio N/B dans la phase gazeuse a donc été stabilisé à 7.5. Un résumé des conditions 
opératoires est proposé dans le tableau 4.6. 
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BN-51 1000 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
BN-50 1100 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
BN-55 1200 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
Tableau 4.6 : résumé des conditions opératoires de la croissance des échantillons de BN sur substrat W. 
     La figure 4.15 montre que la croissance de BN est possible entre 1000 et 1200 °C. Cependant 
l’intensitĠ du pic de BN diŵinue forteŵent avec l’augŵentation de la teŵpĠrature. La comparaison 
de ces 3 mesures montre que la température optimale pour la croissance de BN est 1000 °C sur ce 
type de substrat.  
 
Figure 4.15 : spectre Raman des échantillons BN-50, BN-51, BN-52 et d’uŶ suďstrat de W. 
     La figure 4.16 présente les spectres XRD des échantillons élaborés à des températures de 1000 et 
1100 °C. À 1100 °C, on observe des pics corresponds aux plans (110), (200) et (002) de la structure 
tétragonale du borure de tungstène W2B.  Les pics (110) et (220) du substrat W sont présents aux 
alentours de 40 et 87°.  À 1000 °C, on observe clairement les pics du substrat W. La réaction entre le 
substrat et le précurseur de BCl3 semble être limitée à cette température, aucun pic de W2B 
n’apparaissant sur ce diffractogramme. Un faible pic de t-BN est présent aux angles autour de 25.5°.  
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Figure 4.16 : spectre XRD des échantillons BN-50 et BN-51. 
     La figure 4.17 est une mesure XRD effectuée en incidence rasante sur l’échantillon BN-51 élaboré 
à une température de 1000 °C. L’Ġpaisseur de la couche de BN de cet Ġchantillon est trop faiďle 
(entre 50 et 150 nm) pour pouvoir être clairement distingué en XRD, le signal du substrat étant trop 
intense. L’utilisation d’une ŵesure en incidence rasante permet de diminuer la contribution du 
suďstrat et augŵente l’intensitĠ de la couche en surface. Ainsi, contrairement au spectre XRD mesuré 
sur la figure 4.16, on distingue clairement un large pic de t-BN autour de l’angle Ϯϱ.ϱ° sur la 
figure 4.17. 
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Figure 4.17 : spectre XRD incidence rasante de l'échantillon BN-51. 
     La figure 4.18 montre la mesure par spectroscopie Raman de cet échantillon obtenue pour une 
température de 1000 °C. Le graphique montre un pic intense de BN. Le pic est centré en une 
longueur d’onde de 13ϳ9 cm-1. La couche formée présente donc une structure turbostratique. 
 
Figure 4.18 : spectre Raman de l'échantillon BN-51. 
 
4.3.2. Influence du ratio N/B dans la phase gazeuse sur la croissance de 
BN dans le cas de l’utilisation d’un suďstrat tungstène. 
     Il  a été montré dans la partie 4.2.2 que le ratio des débits de précurseurs N/B influait sur la 
croissance de BN. La même étude a été entreprise pour la croissance sur substrat W.  
Influence du ratio N/B dans la phase gazeuse sur la croissaŶĐe de BN daŶs le Đas de l’utilisatioŶ d’uŶ suďstrat 
tungstène. 
 



















BN-65 1000 1000 1.5 2000 1.2 0.8 45 
BN-63 1000 1000 3 2000 2.4 0.8 45 
BN-62 1000 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
BN-64 1000 1000 12.5 2000 10 0.8 45 
Tableau 4.7 : résumé des conditions opératoires de la croissance des échantillons de BN sur substrat W. 
     La figure 4.19 présente des mesures effectuées par spectroscopie Raman sur des échantillons 
obtenus pour différents ratios N/B. Ces dépôts ont été réalisés à une température de 1000 °C. Des 
débits de H2 et de BCl3 de 2000 sccm et 0.6 sccm ont été utilisés. Le débit de NH3 a été adapté en 
fonction du ratio N/B choisi. Un résumé des conditions opératoires utilisées pour ces échantillons est 
présent dans le tableau 4.7. 
     Pour des ratios N/B dans la phase gazeuse supĠrieure à ϳ.ϱ et infĠrieure à 3, aucun pic n’apparait 
sur les mesures Raman (figure 4.19). Le matériau formé semble donc être amorphe.  Pour les ratios 
N/B de 3 et 7.5, on observe un pic correspondant à la structure turbostratique de BN. En comparant 
les intensités de ces deux pics, on peut en déduire que le ratio N/B optimal pour la croissance du BN 
est 7.5. Ce résultat est le même que celui obtenu dans la partie 4.2.2 pour les croissances sur 
substrats AlN. Dans notre cas, la composition de la phase gazeuse optimale pour la croissance du BN 
ne semble pas différer selon les substrats utilisés. 
  
Figure 4.19 : spectre Raman des échantillons BN-65, BN-63, BN-62 et BN-64. 
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4.3.3. Influence de la température sur la croissance de BN dans le cas de 
l’utilisation d’un suďstrat chroŵe 
     Le chrome, sous sa forme cubique centrée selon son plan (110), présente un désaccord de maille 
de 1% avec h-BN (tableau 4.1). Cette faible différence entre ces 2 structures devrait faciliter la reprise 
de croissance par hétéroépitaxie. Afin de connaître la compatibilité entre le substrat et la phase 
gazeuse utilisée lors de la croissance, des échantillons de BN sur chrome ont été élaborés à 
différentes températures. Les débits de gaz utilisés pour cette sĠrie d’expĠriŵentation sont de Ϯ000, 
6 et 0.8 sccm respectivement pour H2, NH3 et BCl3. Le ratio N/B est fixé à 7.5 et la pression du 
réacteur est régulée à 1000 Pa. Les conditions opĠratoires d’Ġlaďoration des Ġchantillons utilisĠs par 


















BN-47 1100 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
BN-44 1200 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
BN-45 1300 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
Tableau 4.8 : résumé des conditions opératoires de la croissance des échantillons de BN sur substrat Cr. 
     La figure 4.20 présente des mesures effectuées par spectroscopie Raman sur ces échantillons. 
L’analǇse du suďstrat ďrut laisse apparaitre une large ďosse autour de 600 nŵ correspondant à 
l’oxǇde de chroŵe. Ce pic n’est plus prĠsent par la suite ce qui prouve que la préparation subie par 
les suďstrats avant dĠpôt (polissage, attaƋue à l’ace fluorhǇdriƋue et nettoǇage sous hǇdrogğne à 
1100 °C) perŵet l’Ġliŵination de la couche d’oxǇde natif à la surface du chroŵe. Pour une 
température de 1300 °C, aucun pic correspondant au BN n’est oďservĠ. Les pics prĠsents sur le 
doŵaine de longueurs d’onde de ϱ00 à ϳ00 nŵ correspondent au nitrure de chroŵe. On observe un 
pic de t-BN pour les Ġchantillons ĠlaďorĠs à 1Ϯ00 et 1100 °C. L’Ġchantillon obtenu à 1100 °C présente 
un pic de t-BN plus intense ce qui laisse penser que cette température est la plus adaptée pour la 
croissance du BN pour ce type de substrat. 
IŶflueŶĐe de la teŵpĠrature sur la ĐroissaŶĐe de BN daŶs le Đas de l’utilisatioŶ d’uŶ suďstrat Đhroŵe 
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Figure 4.20 : spectre Raman des échantillons BN-44, BN-45 et BN-47. 
     La figure 4.21 montre le spectre XRD de l’Ġchantillon BN-47 élaboré à 1100 °C. Le principal pic à 
44° correspond au plan (110) du Cr cubique centrée. Les autres pics présents correspondent à 
différents plans des nitrures et borure de chrome. Le substrat a réagi avec les précurseurs NH3 et BCl3 
liŵitant la croissance du BN. Aucun pic de BN n’est observé sur cette mesure, ce qui peut être dû à la 
faible épaisseur de la couche formée ou à la formation d’une couche non cristallisée.  
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Figure 4.21 : spectre XRD de l'échantillon BN-47. 
     La figure 4.22 montre une mesure par spectroscopie Raman du même échantillon. Le graphique 
montre un pic intense de BN. Le pic est centré en une longueur d’onde de 13ϳ9 cŵ-1. La structure du 
matériau formé est donc du type turbostratique.  
  
Figure 4.22 : spectre Raman de l'échantillon BN-47. 
     La figure 4.23 montre des images MEB FEG de la surface des échantillons déposés pour des 
températures allant de 1100 à 1300 °C. De 1100 à 1200 °C, la morphologie des couches de BN est 
sphéroïdale, comme sur la figure 4.8. À plus haute température, le substrat présente un état de 
surface attaquée consécutivement aux réactions avec la phase gazeuse. 
IŶflueŶĐe de la teŵpĠrature sur la ĐroissaŶĐe de BN daŶs le Đas de l’utilisatioŶ d’uŶ suďstrat Đhroŵe 
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Figure 4.23 : image MEB FEG de la surface de l'échantillon BN-47, BN-44 et BN-45. 
 
     Ce chapitre permet de mieux comprendre les conditions de croissance du nitrure de Bore et la 
structure du matériau formé. Trois substrats de nature différente ont été utilisés au cours de cette 
étude. L’AlN a été tout d’aďoƌd testé. Il peƌŵet de tƌavailleƌ à haute teŵpéƌatuƌe ;jusƋu’à ϭϳϬϬ°CͿ et 
présente une structure hexagonale (maille wurtzite présentant des plaŶs heǆagoŶauǆ suivaŶt l’aǆe ĐͿ. 
Les conditions opératoires optimales pour la croissance de BN sur ce substrat sont une température 
de 1600 °C et un ratio N/B de la phase gazeuse de 7.5. Les résultats obtenus montrent que les couches 
sont turbostratiques même si plusieurs dépôts présentent des paramètres de maille très proches des 
paramètres de maille de la structure hexagonale. L’AlN a déjà été utilisé dans d’autƌes études Đoŵŵe 
« buffer layer » (couche barrière) pour la croissance de BN [13] [14] [15]. Ces travaux ont montré que 
l’épitaxie d’uŶe ĐouĐhe de BN rhomboédrique est possible. Cependant, les analyses structurales de ces 
couches montrent bien que cette croissance de la phase rhomboédrique est couplée à la croissance de 
domaine turbostratique.  
     Les résultats obtenus sur les deux types de substrats métalliques sont assez comparables. Pour le 
substrat W, il a été montré que les conditions optimales de croissance sont un ratio N/B de 7.5 et une 
température du suscepteur de 1000 °C. Pour la croissance sur substrat Cr, la température optimale du 
suscepteur est de 1100 °C. 
Dans les deux cas, les substrats réagissent fortement avec les précurseurs, empêchant même la 
croissance de BN pour des températures de 1200 °C et plus. Le substrat AlN permet lui une croissance 
jusƋu’à des teŵpéƌatuƌes de ϭϲϬϬ °C. De plus les couches formées sur substrats métalliques montrent 
des pics intenses par spectroscopie Raman, mais la position des pics (1379 cm
-1
 pour les mesures des 
couches de BN sur ces substrats contre 1367 cm
-1
 pour les références de h-BN) indique que leurs 
structures sont toujours turbostratiques.  
Cependant la croissance de couche mince de BN sur ces substrats métalliques est une première 
mondiale (la croissance de monocouche de BN sur Cr a déjà été étudiée [2]) et ces résultats 
eŶĐouƌageaŶts laisse peŶseƌ Ƌu’uŶe optiŵisatioŶ du pƌoĐédé pouƌƌait peƌŵettƌe d’atteiŶdƌe la 
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Chapitre V 
Discussions sur la croissance des 
nitrures III/V 
 
     L’aŶalǇse des résultats théoriques (analyse thermodynamique) et expérimentaux obtenus sur les 
croissances d’AlN et de BN est développée dans cette partie. Les mécanismes de croissance des 
ĐouĐhes d’AlN pour les différents ratios N/Al et pour les dépôts avec couche de protection seront 
détaillés. La compréhension des différentes étapes de la croissance permet d’eǆpliƋuer les 
différeŶĐes d’états de surfaĐe et de qualités cristallines observées. L’iŶflueŶĐe du suďstrat sur la 
croissance du BN sera aussi commentée. Enfin, les effets de la vitesse et de la sursaturation de 
croissance sur l’état ĐristalliŶ de ces deux matériaux seront analysés. 
5.1. Cas de la croissaŶce d’AlN 
Cette partie commente les résultats obtenus dans les chapitres II et III sur la croissance d’AlN. 
5.1.1. Effet du ratio N/Al 
Les résultats expérimentaux obtenus dans le chapitre III portant sur l’effet du ratio N/Al sur la 
croissance sont analysés dans cette partie. Le ďut de cette partie est d’expliƋuer les mécanismes de 
croissance qui ont causé l’oďtention des morphologies observées sur la figure 3.7. Il est aussi 
iŵportant d’expliƋuer les diffĠrences d’Ġtats de contrainte et de ƋualitĠ cristalline oďservĠs sur 
l’enseŵďle de ces Ġchantillons (figure 3.10  et 3.11). 
La figure ϱ.1 prĠsente le ŵĠcanisŵe de croissance d’une couche d’AlN pour une croissance à une 
étape à 1500 °C sur saphir [1]. L’Ġtape 1 montre les réactions ayant lieu durant la montée en 
teŵpĠrature. La phase gazeuse est coŵposĠe d’H2 et de NH3. Il est bien connu de la littérature que 
Al2O3 est attaƋuĠ par l’hǇdrogğne pour des teŵpĠratures supĠrieures à 1200 °C [2] [3]. Les résultats 
thermodynamiques obtenus dans le chapitre II (figure 2.4 et 2.5) montrent Ƌue l’ajout de NH3 dans la 
phase gazeuse perŵet la forŵation d’AlN en très faible proportion. Le schéma n° 1 de la figure 5.1 
ŵontre la forŵation de ces îlots d’AlN lors de la montée en température dans la phase gazeuse 
composée de H2 et NH3, la source d’aluŵiniuŵ Ġtant l’Al2O3 se dĠcoŵposant sous l’effet de H2 [3]. 
Des cavitĠs se forŵent autour des îlots de nuclĠation d’AlN [2]. L’Ġtape n° 2 représente le dépôt 
ayant lieu à 1500 °C. La croissance des grains se faisant à la fois selon une direction orthogonale au 
plan du substrat, mais aussi selon des directions latérales, les grains en coalescence finissent par se 
rejoindre. Cette étape entraine une forte contrainte en tension dans la couche [4] [5]. L’Ġtape n° 3 
ŵontre Ƌu’à la fin de la croissance, la couche d’AlN est en tension à haute teŵpĠrature. Des fissures 
et des incurvations peuvent se créer ou se refermer lorsque deux domaines entrent en contact. 
L’Ġtape n° ϰ ŵontre l’effet de la descente en teŵpĠrature. La diffĠrence de dilatation therŵiƋue 
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entre le saphir et l’AlN provoƋue une forte contrainte en coŵpression sur la couche d’AlN.  Ce 




Figure 5.1 : mécanisme de croissance d'une couche pour une étape à 1500 °C. 
Ce processus peut être décrit de façon différente suivant le ratio N/Al dans la phase gazeuse pour les 
échantillons formés. Pour un ratio N/Al élevé (entre 30 et 7.5), deux phénomènes font que la 
croissance des ilots lors de l’Ġtape n°Ϯ engendre une plus forte contrainte de tension. Tout d’aďord, 
la densitĠ de nuclĠi se forŵant à la surface du suďstrat augŵente proportionnelleŵent à l’ĠlĠvation 
du ratio N/Al [6], ce qui implique une densité d'ilots de nucléation plus élevée dans les premières 
étapes de croissance. La croissance latérale est également moins importante pour un ratio N/Al 
augmentant [7] [8]. Ces deux phénomènes favorisent la croissance de petits domaines de nucléation, 
dont la suturassions augmente la contrainte en tension des couches, et amplifiant la formation de 
dislocations provoquée par la jonction entre les nombreux grains. En revanche, cette croissance 
latérale permet une cicatrisation rapide des fissures se forŵant à l’interface Al2O3/AlN (dû à la 
dĠgradation du saphir sous l’effet de H2). Les voies d’apport d’H2 à travers les ilots d’AlN se referment 
plus rapidement limitant la dégradation de la qualité cristalline des couches. La forte tension des 
couches à haute température compense partiellement la contrainte de compression après le 
refroidissement. 
Pour les faibles ratios N/Al (3 et 1.5), la densité de nucléi formée à la surface du substrat est moins 
importante [6] et la croissance latérale est plus marquée, l'axe prioritaire de croissance étant 
perpendiculaire à l’axe c [7] [8]. Ces deux phénomènes favorisent la croissance de grains plus larges, 
assez plans, limitant ainsi la rugosité en surface et diminuant la densité de dislocation du matériau 
due à la jonction entre les grains. De plus, la grande taille des ilots de nucléation diminue la 
contrainte en tension lors de la croissance, se traduisant par un état de compression plus important 
après refroidissement (ou une compensation moindre par les contraintes de tension). Cet état de 
coŵpression entraine l’Ġclateŵent de la couche coŵŵe on peut l’oďserver à la surface de 
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l’Ġchantillon oďtenue pour un ratio N/Al de 3 (iŵage 3.6d), éclatement exacerbé par la profonde 
altération du saphir sous jacent. En revanche, ce mode de croissance des grains (dans la direction 
orthogonale au plan du substrat) permet de diminuer la rugosité en surface des couches [9]. 
La figure 5.2 montre le mécanisme de croissance observé pour le dépôt une étape à 1500 °C pour un 
faible ratio N/Al (0.75). Le schéma n°1 rĠsuŵe la forŵation des îlots d’AlN, aǇant lieu durant la 
ŵontĠe en teŵpĠrature sous l’effet de H2, et la compétition entre les phénomènes de croissance et 
d’attaƋue chiŵiƋue aǇant lieu lors des preŵiers stades de la croissance. Coŵŵe prĠcĠdeŵŵent, des 
cavitĠs se forŵent autour des îlots de nuclĠation d’AlN au cours de la ŵontĠe en teŵpĠrature. Le 
dĠďut de la croissance est ŵarƋuĠ par l’apparition de forts gradients d’espğces chlorĠes à la surface 
du suďstrat. Ce phĠnoŵğne est principaleŵent dû à l’excğs d’AlCl3 présent dans la phase gazeuse. 
Une coŵpĠtition s’instaure entre la forŵation et la consoŵŵation d’AlN par les espğces chlorées, 
aŵplifiant la forŵation de cavitĠ à l’interface Al2O3/AlN. L’apport en H2 vers le substrat accentue la 
formation de ces cavitĠs. L’interface Al2O3/AlN est alors fortement endommagée par les attaques 
chimiques ayant lieu sur ces deux matériaux entrainant une dégradation importante de la qualité 
cristalline (figure 3.10). La contrainte de coŵpression s’appliƋuant sur la couche lors du 
refroidisseŵent finit par fissurer partielleŵent l’interface Al2O3/AlN expliquant les décollements 
observés sur la figure 5.2 et les fissurations présentes à la surface de la couche (image 3.6f). La 
couche restante est alors indépendante mécaniquement du substrat. Elle se relaxe partiellement 
expliquant son faible état de contrainte à froid. 
 
Figure 5.2 : mécanisme de croissance d'une couche pour une étape à 1500 °C avec un ratio N/Al de 0.75 dans la phase 
gazeuse. 
La croissance de la couche obtenue pour un ratio N/Al de 1.5 est certainement un hybride des deux 
ŵĠcanisŵes prĠcĠdeŵŵent expliƋuĠs. L’iŵage 3.ϳc ŵontre Ƌue des dĠcolleŵents, ŵoins iŵportants 
Ƌue pour le ratio N/Al de 0.ϳϱ, sont prĠsents à l’interface Al2O3/AlN. La contrainte mesurée par 
spectroscopie Raman (figure 3.11) ŵontre Ƌue la couche s’est par endroits fissurée avant le 
refroidissement (figure 3.7c), limitant la contrainte en compression due à la différence de dilatation 
thermique entre le substrat et le dépôt. Toutefois, la surface de cette couche reste très lisse et 
présente des fissures se cicatrisant. 
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     Les enseignements à tirer de cette étude sont que travailler à de faible ratios N/Al peƌŵet d’obtenir 
des surfaces peu rugueuses et de bonne qualité cristalline (figure 3.11) mais fissurées, alors que 
tƌavailleƌ à haut ƌatio N/Al peƌŵet d’obtenir des couches non fissurées avec de faibles contraintes de 
compression mais rugueuses. 
5.1.2. Effet de la couche de protection 
     Les couches obtenues par croissance une étape à 1500 °C étant fissurées et de mauvaise qualité 
cristalline, il a ĠtĠ dĠcidĠ d’Ġvaluer l’influence d’une Ġtape interŵĠdiaire de croissance à 1200 °C. La 
figure 5.3 présente le mécanisme de croissance pour un dépôt multi-étapes avec couche de 
protection.  
 
Figure 5.3 : ŵéĐaŶisŵe de ĐroissaŶĐe lors d’uŶ dépôt ŵulti-étapes avec couche de protection. 
Le schéma n°1 représente les premières étapes de la croissance à 1200 °C pour un ratio N/Al de 3. 
Avant la croissance, le substrat saphir a été nettoyé à 1100 °C sous H2 et a subi un prétraitement de 
deux minutes sous AlCl3. La figure ŵontre la croissance d’îlots d’AlN alimentée par un flux continu 
d’AlCl3 et de NH3. Cette température est suffisamment basse pour limiter la réaction entre Al2O3 et 
H2. Le schéma n°2 représente la couche d’AlN aprğs les 10 ŵinutes de croissance à 1200 °C et avant 
la ŵontĠe en teŵpĠrature jusƋu’à 1500 °C. La couche d’AlN est en tension sous l’effet de la 
croissance latérale et des îlots d’AlN Ƌui se sont rejoints. Des voies d’attaƋue du saphir sont encore 
présentes entre les grains d’AlN. Ces défauts rendent possiďle la diffusion d’H2 jusƋu’au suďstrat, la 
température de 1500 °C favorisant l’attaƋue chiŵiƋue d’AL2O3 et la formation de défauts à l’interface 
Al2O3/AlN. Le schéma n°3 montre la croissance de la couche d’AlN à 1500 °C pour un ratio N/Al de 
1.5. La couche à cette température est encore fortement contrainte en tension. Les fortes vitesses de 
croissance permettent la cicatrisation des fissures comme il est possible de le voir sur les figures 3.21 
et 3.22 (image au microscope optique de la surface de la couche de protection et du dépôt multi-
étapes avant et après attaque chimique au KOH).  Enfin, le schéma n°ϰ ŵontre l’apparition de la 
contrainte de compression lors du refroidissement. 
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     Les intérêts de cette croissance avec couche de protection sont multiples. L’Ġtape à 1200 °C 
perŵet de liŵiter l’attaƋue d’Al2O3 par H2 (figure 2.4) et de former une couche de protection 
suffisamment épaisse pour limiter la diffusion de H2 vers le substrat lors de la montée en 
température. Mġŵe si des fissures perŵettent encore l’apport d’H2 jusƋu’à l’interface Al2O3/AlN à 
1500 °C, la rĠaction avec le suďstrat a lieu aprğs la croissance de la couche d’AlN, et les dĠfauts 
formés sur le saphir ont peu d’incidence sur la qualité cristalline de la couche. La FWHM du pic (0002) 
d’une couche d’AlN pour un dĠpôt ŵulti-étapes est de 430 arcsec quand celle du même dépôt une 
étape pour un ratio N/Al de 1.5 est de 1674 arcsec (figure 3.16). De plus l’attaque chimique du 
suďstrat n’est pas assez consĠƋuente pour causer la fissuration de la couche d’AlN lors du 
refroidissement. 
La couche de protection agit aussi comme une couche intermédiaire fortement en tension qui fait 
office de couche tampon lorsque la contrainte en compression s’appliƋue sur l’AlN lors du 
refroidissement. La fréquence moyenne du pic E2(h) de la couche d’AlN oďtenue pour un dĠpôt 
multi-étapes, mesurée par Raman, est de 658.2 cm-1, Ƌuand le dĠpôt d’AlN une Ġtape pour un ratio 
N/Al de 1.ϱ perŵet d’obtenir un pic E2(h) à une longueur d’onde de 6ϱ9.ϰ cŵ-1.  La contrainte de 
cette couche est donc faiďleŵent en coŵpression. L’enseŵďle de ces rĠsultats ŵontre l’utilitĠ de la 
couche de protection.   
5.1.3. Relation entre sursaturation lors de la croissance, vitesse de 
croissance et température. 
     Afin de ŵieux coŵprendre la croissance d’AlN, des coŵparaisons sont entreprises entre la 
température de dépôt, la vitesse de croissance mesurée (mesure des épaisseurs des couches par vue 
en coupe au MEB FEG) et la sursaturation en surface du substrat. La sursaturation est une notion qui 
permet de définir une relation entre la composition de la phase gazeuse au cours de la croissance et 
l’ĠƋuiliďre du ŵatĠriau souhaitant ġtre forŵĠ. Elle peut être calculée à partir de la composition de la 
phase gazeuse et de ses grandeurs physiques (température et pression). Nous avons choisi la 
sursaturation bêta coŵŵe dĠfinition pour dĠcrire l’ĠƋuiliďre de notre sǇstğŵe (équation 5.1). Une 
siŵulation du rĠacteur à l’aide du mécanisme réactionnel publié par Boichot et al. en 2010 [10] a été 
utilisée pour calculer la concentration des espèces comprenant les éléments aluminium et azote en 
surface du substrat. Ces données sont reprises pour le calcul de la sursaturation  .   ∑      ∑             ( 5.1) 
 Le calcul de la sursaturation a été appliqué aux échantillons élaborés dans le réacteur CVD du SIMaP 
(tableau 5.1). La base de données SGTE a été utilisée pour le calcul des valeurs de pressions partielles 
des gaz à l’ĠƋuiliďre. Les dépôts réalisés sur « template » AlN (couche de 1 µŵ d’AlN d’orientation 
(0001) sur un substrat saphir) sont tirés de l’Ġtude de Boichot et al. réalisé en 2010 [10]. Les autres 
dépôts sont ceux qui ont été utilisés dans le chapitre III [1]. Une ďrğve description de l’Ġtat cristallin 
du dépôt est aussi rappelée dans le tableau (« PC » pour un dépôt poly cristallin et « Epi » pour un 
dépôt épitaxié). Les valeurs des ratios N(S)/Al(S) en surface calculés par simulation numérique [10] sont 
aussi rappelées. 
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Tableau 5.1 : Résumé des conditions opératoires et calcul de la sursaturation pour divers échantillons d'AlN 
La figure 5.4 reprĠsente l’Ġvolution de la vitesse de croissance des Ġchantillons en fonction de la 
température. Les petites sphères pleines représentent des échantillons poly cristallins tandis que les 
larges sphères pleines représentent les échantillons épitaxiés. Différentes couleurs ont été utilisées 
pour les larges sphères afin de représenter leurs qualités cristallines mesurées selon le plan (0002) de 
w-AlN. La vitesse de croissance influe directement sur l’Ġtat cristallin du matériau formé. Ce 
graphique peut nettement être séparé en deux zones, l’une où la croissance ŵğne à l’oďtention 
d’une couche polǇ cristalline et l’autre où l’Ġpitaxie d’AlN, même de mauvaise qualité, est possible. 
L’augŵentation de la teŵpĠrature perŵet une Ġpitaxie d’AlN à de plus fortes vitesses de croissance. 
Cependant, travailler à plus de 1500 °C semble difficile. Au-delà de cette température, la compétition 
entre croissance et attaque du matériau par la phase gazeuse est trop importante pour mener à 
l’oďtention de couche de ďonne ƋualitĠ [11]. Donc une vitesse de croissance d’environ 18 µŵ.h-1 doit 
pouvoir être atteinte à 1500 °C pour l’Ġpitaxie d’une couche d’AlN. Des couches épitaxiées pour des 
vitesses de 9 et 10 µm.h-1 à des températures de 1400 et 1500 °C ont été réalisées au SIMaP. Les 
FWHM des pics (0002) de ces couches sont respectivement de 2376 et 3204 arcsec. Un exemple dans 
la littĠrature reporte la croissance d’une couche d’AlN ĠpitaxiĠe à une vitesse de 8ϱ µŵ.h-1 à 1380 °C 
[12]. Cependant la couche était de mauvaise qualité cristalline (FWHM de 4620 arcsec pour le plan 
(0002) d’AlN), et le dépôt ayant été réalisé par CVD atmosphérique, il est difficile de comparer ces 


























900 4,5 30 10 6,62 5,0 6,688 PC AlN / c-Al2O3
1150 4,5 30 10 9,31 15,0 3,401 PC AlN / c-Al2O3
1300 4,5 30 10 11,50 25,0 1,931 PC AlN / c-Al2O3
1500 4,5 30 10 15,09 35,0 0,360 PC AlN / c-Al2O3
1400 30 100 5 155,20 14,0 1,593 PC AlN / c-Al2O3
1400 15 50 5 59,35 12,0 1,312 PC AlN / c-Al2O3
1400 6 20 5 18,23 10,0 0,929 PC AlN / c-Al2O3
1400 4,5 15 5 12,63 14,0 0,809 PC AlN / c-Al2O3
1400 1,5 5 5 2,83 10,0 0,381 Epi AlN / c-Al2O3
1400 0,75 21 42 0,97 120,0 1,106 PC c-Al2O3
1400 1,5 29,4 29,4 2,93 60,0 1,122 PC c-Al2O3
1400 3 36,8 18,4 7,91 30,0 1,184 PC c-Al2O3
1400 6 42 10,5 19,35 15,0 1,236 PC c-Al2O3
1400 9 44,1 7,3 31,73 9,9 1,258 PC c-Al2O3
1300 3 5,2 2,6 7,30 30,0 1,185 PC c-Al2O3
1450 3 88 44 8,25 30,0 1,158 PC c-Al2O3
1500 0,75 2,2 4,44 0,93 6,4 -0,604 Epi c-Al2O3
1500 1,5 3,5 3,5 3,04 6,3 -0,528 Epi c-Al2O3
1500 3 6,1 3,05 8,26 4,7 -0,311 Epi c-Al2O3
1500 7,5 13,9 2,78 26,47 4,3 0,042 Epi c-Al2O3
1500 15 27,5 2,75 64,04 5,7 0,333 Epi c-Al2O3
1500 30 52,5 2,62 162,30 3,6 0,606 Epi c-Al2O3
1200 3 3 1,5 5,70 1,0 1,919 Epi c-Al2O3
1500 1,5 3,5 3,5 3,04 3,2 -0,528 Epi c-Al2O3
1500 1,5 6 6 3,04 9 -0,294 Epi c-Al2O3
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qualités cristallines sont observées pour les échantillons élaborés pour des faibles vitesses de 
croissance. 
 
Figure 5.4 : Comparaison entre la température et la vitesse de croissance pour le dépôt de couche épitaxies  (large 
sphères pleines) et polycristalline (petite sphères pleines). 
La figure 5.5 représente l’Ġvolution de la sursaturation de la phase gazeuse en fonction de la vitesse 
de croissance des Ġchantillons d’AlN. Les petites sphères pleines représentent des échantillons poly 
cristallins tandis que les larges sphères pleines représentent les échantillons épitaxiés. Différentes 
couleurs ont été utilisées pour les larges sphères afin de représenter la qualité cristalline des 
échantillons, mesures effectuées selon le plan (0002) de w-AlN. Une zone de croissance épitaxiale est 
clairement mise en évidence sur le graphique. Cette zone est caractérisée par une augmentation de 
la vitesse de croissance épitaxiale pour une diminution de la sursaturation en surface du substrat. La 
sursaturation étant principalement dépendante de la température, ce résultat est en accord avec 
celui de la figure 5.4. Les faiďles vitesses de croissance seŵďlent favoriser l’aŵĠlioration de la ƋualitĠ 
cristalline, même si cette dernière dépend aussi fortement du ratio N/Al. 
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Figure 5.5: Comparaison entre la vitesse de croissance et la sursaturation béta de la phase gazeuse pour le dépôt de 
couche épitaxiées (large sphères pleines) et polycristallines (petite sphères pleines). 
      Cette paƌtie expliƋue la ŵoƌphologie et les ĐoŶditioŶs d’oďteŶtioŶ des ĐouĐhes Ġpitaxiales d’AlN. 
Les conditions opératoires telles que le ratio N/Al et la température influent directement sur la 
ŵoƌphologie, la ƋualitĠ ĐƌistalliŶe et l’Ġtat de ĐoŶtƌaiŶte du matériau. À 1500 °C, on a vu que des 
ratios N/Al faible peƌŵetteŶt l’oďteŶtioŶ de ĐouĐhes peu rugueuses, mais fortement contraintes en 
ĐoŵpƌessioŶ aloƌs Ƌue les ƌatios N/Al hauts peƌŵetteŶt d’oďteŶiƌ des ĐouĐhes peu contraintes et non 
fissurées. Les mécaŶisŵes de ĐƌoissaŶĐe dĠtaillĠs daŶs Đe Đhapitƌe peƌŵetteŶt d’expliƋueƌ Đes 
phĠŶoŵğŶes. La teŵpĠƌatuƌe et le dĠďit des pƌĠĐuƌseuƌs iŶflueŶt aussi suƌ l’Ġtat ĐƌistalliŶ du 
matériau. De faibles vitesses de croissance semblent permettre l’Ġpitaxie d’AlN (moins de 3 µm.h-1 à 
1200 °C et moins de 18 µm.h-1 à 1500 °C). Une augmentation de la vitesse de croissance devra être 
aĐĐoŵpagŶĠe d’uŶe augŵeŶtatioŶ de la teŵpĠƌatuƌe pouƌ ĐoŶseƌveƌ le ŵġŵe Ġtat ĐƌistalliŶ, daŶs la 
limite de stabilité thermique du substrat et du matériau déposé. Ainsi travailler à une plus grande 
vitesse de croissance épitaxiale peut être assimilé à une diminution effective de la sursaturation de la 
phase gazeuse. 
Il a été aussi montré que la densité de défauts dans le matériau peut être diminuĠe loƌs d’uŶe 
croissance multi-étapes après le dépôt à 1500 °C. Une densité de dislocations de 2.2   10-8 cm-2, 
obtenue pour le meilleur de nos échantillons, est eŶĐoƌe tƌop gƌaŶde pouƌ peƌŵettƌe l’exploitatioŶ des 
ĐouĐhes d’AlN Đoŵŵe suďstƌat pouƌ d’autƌes appliĐatioŶs. La ƌepƌise de ĐƌoissaŶĐe suƌ suďstƌats 
architecturés et l’utilisatioŶ d’uŶ appoƌt pulsĠ eŶ NH3 (voir partie 1.2.6) pourraient être des 
techniques prometteuses pour permettre la diminution de cette densité de défaut.   
 
 
Cas de la croissance de BN 
 
139 | P a g e s  
 
5.2. Cas de la croissance de BN 
Cette partie commente les résultats obtenus dans les chapitres II et IV sur la croissance de BN. 
5.2.1. Choix du substrat 
     Différents substrats ont été utilisés au cours de cette étude. La figure 5.6 montre la stabilité des 
suďstrats et du dĠpôt de BN à l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue (résultats des calculs Factsage du 
chapitre II avec la base de données SGTE). Le substrat AlN est staďle jusƋu’à 1200 °C mais la 
croissance de BN, indépendante de la stabilitĠ du suďstrat dans le cas d’une siŵulation 
thermodynamique, reste possible théoriquement jusƋu’à 1600 °C. Les substrats métalliques ne 
perŵettent pas de travailler à d’aussi hautes températures. Le tungstène reste 
thermodynamiquement stable dans la phase gazeuse jusƋu’à 1050 °C tandis que le chrome est stable 
jusƋu’à 950 °C. La croissance de BN est possiďle jusƋu’à des teŵpĠratures de 1000 et 1100 °C 
respectivement sur les substrats tungstène et chrome.   
 
Figure 5.6 : stabilité à l'équilibre thermodynamique du substrat et du dépôt de BN en fonction de la température. 
La figure 5.7 résume la stabilité expérimentale des substrats et du dépôt de BN (résumés des 
résultats des chapitres III et IV). Le substrat AlN est staďle jusƋu’à 1600 °C tandis que la croissance de 
BN est possiďle jusƋu’à 1700 °C. La dégradation du substrat AlN au-dessus de 1600 °C est faible, mais 
elle contriďue à diŵinuer la ƋualitĠ cristalline du support à l’interface AlN/BN.  Cette importante 
différence oďservĠe entre la staďilitĠ therŵodǇnaŵiƋue et expĠriŵentale d’AlN est due à la méthode 
de calcul du logiciel Factsage. La simulation est effectuée pour un réacteur fermé, or 
expérimentalement, la circulation des espèces provoquées par le pompage du réacteur permet de 
limiter les concentrations d'espèces chlorées, HCl notamment. Les substrats chrome et tungstène 
réagissent avec la phase gazeuse au-dessus de 1100 °C et 1000 °C. La croissance de BN sur les 
suďstrats ŵĠtalliƋues est cependant possiďle jusƋu’à 1200 °C, les précurseurs  réagissant fortement 
avec le substrat au-delà de cette température.  
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Figure 5.7 : stabilité expérimentale des substrats et du dépôt de BN en fonction de la température. 
La figure 5.8 montre les résultats obtenus par spectroscopie Raman pour des croissances de BN 
effectué sur chaque type de substrat. Les conditions opĠratoires utilisĠes pour l’Ġlaďoration de ces 
échantillons sont rappelées dans le tableau 5.2. La position centrale du pic E1(u) de BN, la FWHM de 
ce pic et le ratio intensité du pic de BN sur le bruit de fond de la mesure pour les trois types de 
substrats sont comparés. 
 
Figure 5.8 : Comparaison des mesures par spectroscopie Raman du pic E1(h) de BN pour l'utilisation de différents 
substrats. 
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La position centrale du pic de BN inforŵe sur l’Ġtat cristallin de la couche de BN. Une couche de 
structure hexagonale présente une position centrale à une longueur d’onde de 1366 cŵ-1. Le dépôt 
sur substrat AlN est celui qui présente le pic le plus proche de la valeur référence, et donc la 
structure la plus ordonnĠe se rapprochant de l’eŵpileŵent des plans hexagonaux du BN. Les dĠpôts 
sur substrats métalliques présentent des pics centrés à des valeurs de 1379 cm-1 montrant bien leurs 
structures turbostratiques. 
La comparaison des ratios entre intensités des pics de BN et bruit de fond des mesures apportent 
d’autres inforŵations. Le dépôt sur AlN prĠsente un faiďle ratio d’intensitĠs pic/ďruit. Le bruit de 
fond sur cet échantillon élaboré à 1600 °C est plus important que sur celui des autres échantillons. 
L’Ġchantillon ĠlaďorĠ à 1000 °C sur substrat tungstène présent le plus fort ratio, de très peu devant 
l’échantillon de BN élaboré à 1100 °C sur suďstrat Cr. L’intensitĠ du ďruit augŵente forteŵent avec la 
teŵpĠrature d’Ġlaďoration des couches de BN, ce Ƌui est dû à un phénomène de luminescence [13]. 
Ce phénomène de fluorescence est surement dû à une incorporation plus importante des polluants 
dans le matériau à haute température. Plus la température de dépôt est basse, plus la spectroscopie 
Raman est un moyen de caractérisation adéquat pour tirer des informations sur la structure du 
matériau et sa qualité cristalline. Pour une couche élaborée à haute température (supérieur à 
1400 °C), il est prĠfĠraďle d’effectuer des ŵesures par XRD. 
Il est donc plus intĠressant de s’intĠresser à la FWHM des pics de BN. Le substrat AlN présente la plus 
faible largeur à mi-hauteur avec une valeur de 58 cm-1. Les valeurs obtenues sur substrats tungstène 
et chrome sont de 63.5 et 71.4 cm-1. Il est donc difficile d’en conclure sur une ƋuelconƋue influence 
du substrat sur la qualité cristalline, les différences de FWHM étant peu significatives.  
     Cette partie compare les résultats obtenus pour les croissances de BN sur substrats AlN, chrome et 
tungstène. L’AlN, expérimentalement, montre une grande stabilité à haute température permettant 
la ĐƌoissaŶĐe jusƋu’à 1600 °C, température favoƌisaŶt l’aŵĠlioƌatioŶ des ƋualitĠs ĐƌistalliŶes 
(figure 4.7). Les substrats métalliques sont plus sujets aux attaques des précurseurs de la phase 
gazeuse. Leurs teŵpĠƌatuƌes d’utilisatioŶ Ŷe dĠpassent pas les 1100 °C. Les dépôts ainsi formés sont 
turbostratique. 
Le suďstƌat AlN seŵďle pƌĠseŶteƌ le dĠpôt aveĐ l’Ġtat ĐƌistalliŶ le plus pƌoĐhe de la stƌuĐtuƌe 
hexagonale. Cependant ce résultat est à tempérer tant le bruit de fond de la mesure perturbe le signal 
du pic de BN. Les dépôts sur substrats métalliques présentent des pics Raman avec des intensités 
grandes paƌ ƌappoƌt au ďƌuit de foŶd de la ŵesuƌe. CepeŶdaŶt, l’Ġtat ĐƌistalliŶ des ĐouĐhes est 
turbostratique, ceƌtaiŶeŵeŶt dû aux faiďles teŵpĠƌatuƌes de ĐƌoissaŶĐe Ƌui Ŷe faĐilite pas l’Ġpitaxie. 
5.2.2. Relation entre sursaturation lors de la croissance, vitesse de 
croissance et température. 
     Les effets de la sursaturation lors de la croissance de BN, de la vitesse de croissance et de la 
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Tableau 5.2 : conditions d'élaboration des échantillons de BN. 
L’influence du ratio N/B sur la vitesse de croissance des couches est ĠtudiĠe dans un preŵier teŵps. 
Les conditions d’Ġlaďorations des Ġchantillons utilisĠs pour cette Ġtude sont répertoriées dans le 
tableau 5.2.  Le débit de BCl3 est gardé constant à une valeur de 1.33 sccm. La figure 5.9 montre 
l’Ġvolution de la vitesse de croissance pour des ratios N/B variant entre 3 et 30 à une teŵpĠrature de 
croissance de 1600 °C. Une forte diminution de la vitesse de croissance est observée pour un ratio 
N/B augmentant alors que le débit de BCl3, le réactif limitant reste constant au cours des 
expérimentations. Ce rĠsultat ŵontre Ƌu’une forte réaction parasite a lieu dans la phase gazeuse 
entre NH3 et BCl3 au cours de la croissance de BN, comme le montre Kobayashi [14] au cours de la 
croissance de BN par MOVPE avec les précurseurs triéthyl bore et NH3. 
 
Figure 5.9 : évolution de la vitesse de croissance en fonction du ratio N/B dans la phase gazeuse. 
Deux références dans la littérature rapportent la croissance sur substrat SiC-6H de couche 
turbostratique de BN au paramètre de maille c d’environ ϳ Å. Il s’agit des travaux de Younes en 2012 


















BN-11 1600 1330 5 1000 25 5 40 
BN-32 1600 1000 3 2000 4 1.33 40 
BN-36 1600 1000 7.5 2000 10 1.33 40 
BN-37 1600 1000 15 2000 20 1.33 40 
BN-38 1600 1000 30 2000  40 1.33 40 
BN-51 1000 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
BN-47 1100 1000 7.5 2000 6 0.8 45 
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précurseur triéthyl bore). Deux autres références rapportent l’Ġpitaxie de BN pour ses structures 
hexagonale (dépôt par MOVPE sur substrat saphir avec le précurseur triéthyl bore) [15] et 
rhomboédrique (dépôt par MOVPE sur substrat AlN avec le précurseur triéthyl bore) [16]. La 
sursaturation au cours de la croissance de ces quatre échantillons a été calculée et utilisée dans les 
figures 5.10 et 5.11. La base de données SGTE a été utilisée pour le calcul des valeurs de pression de 
partiels des gaz à l’ĠƋuiliďre. Les autres points correspondent à des échantillons de BN élaborés dans 
le réacteur du SIMaP à 1600 °C pour divers ratio N/B sur substrat AlN (BN-11, BN-32, BN-36, BN-37 et 
BN-38), ces croissances menant toute à la phase turbostratique de BN.  
La figure 5.10 ŵontre l’Ġvolution de la vitesse de croissance en fonction de la teŵpĠrature. Les 
sphères pleines représentent les échantillons de BN turbostratiques tandis que les étoiles pleines 
représentent les couches de structure hexagonale de la littérature. Il est facile de différencier deux 
zones, l’une où la croissance ŵğne à l’oďtention de la phase turďostratiƋue de BN et l’autre, pour de 
faibles vitesses de croissance où les dépôts présentent la phase hexagonale. Le manque de données 
ne permet pas de conclure sur l’Ġvolution de la vitesse de croissance liŵite (frontiğre entre 
l’oďtention de la phase turďostratique et hexagonale) en fonction de la température. 
 
Figure 5.10: évolution de la vitesse de croissance des couches de BN en fonction de la température. Les sphères pleines 
représentent les échantillons de BN turbostratiques tandis que les étoiles pleines représentent les couches de structure 
hexagonale. 
La figure 5.11 montre la comparaison entre la sursaturation de la phase gazeuse et la vitesse de 
croissance. Les sphères pleines représentent les échantillons de BN turbostratiques tandis que les 
étoiles pleines représentent les couches de structure hexagonale. Encore une fois, le graphique peut 
ġtre sĠparĠ en deux zones, l’une où la croissance du BN est ĠpitaxiĠe selon sa phase hexagonale et 
l’autre où le dĠpôt est turďostratiƋue. Le manque de données surtout pour des échantillons épitaxiés 
ne permet pas de savoir s’il y a une relation entre les deux paramètres. Soit une diminution de la 
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sursaturation de croissance perŵet d’épitaxier les dépôts avec des cinétiques plus importantes, soit 
seule la vitesse de croissance influe sur l’oďtention de couche épitaxiée. Le type de précurseur utilisé 
peut aussi être pris en compte. Il peut être conclu des figures 5.10 et 5.11 Ƌu’une vitesse de 
croissance inférieure à 200 nm.h-1, à 1600 °C semble nécessaire pour obtenir une couche épitaxiée. 
 
Figure 5.11: évolution de la sursaturation lors de la croissance de BN en fonction de la vitesse de croissance des couches. 
Les sphères pleines représentent les échantillons de BN turbostratique tandis que les étoiles pleines représentent les 
couches de structure hexagonale. 
 
     Ces résultats ont montré l’iŶflueŶĐe de la suƌsatuƌatioŶ et de la vitesse de ĐƌoissaŶĐe suƌ la ƋualitĠ 
du matériau formé. Une zone où le matériau est épitaxié semble se dessiner pour de très faibles 
vitesses de croissance (moins de 200 nm.h-1). Une base de données plus complète des dépôts épitaxiés 
de BN permettrait de ĐoŶĐluƌe plus pƌĠĐisĠŵeŶt suƌ l’iŶflueŶĐe de la suƌsatuƌatioŶ de ĐƌoissaŶĐe sur 
l’Ġtat ĐƌistalliŶ du dĠpôt foƌŵĠ. Les autres problèmes majeurs pouƌ atteiŶdƌe l’Ġpitaxie de BN soŶt la 
forte réactivité du bore et la forte volatilité des éléments du groupe V à haute température. Le bore 
réagit dans la phase gazeuse avec NH3 limitant ainsi le rendement du dépôt. La figure 5.9 montre bien 
cet effet avec une diminution de la vitesse de croissance pour une augmentation de la proportion de 
NH3 dans la phase gazeuse. Le bore réagit aussi avec les solides présents dans le réacteur. A haute 
température, il se carbure facilement pour former B4C, et à basse température, il réagit avec les 
substrats (chrome et tungstène) limitant les domaines de conditions opératoires possibles pour les 
expérimentations. Le second précurseur, NH3, s’adsorbe difficilement en surface des substrats à haute 
température, limitant fortement son rendement d’utilisatioŶ. En conséquence, les ratios N/B 
favorisant la croissance du matériau sont toujours très élevés, autour de 7.5 pour cette étude 
concernant la HVPE, entre 700 et 1300 généralement pour un réacteur MOVPE. Ces forts ratios N/B 
entretiennent les réactions parasites entre les précurseurs dans la phase gazeuse.  
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AfiŶ d’atteiŶdƌe l’Ġpitaxie de ĐouĐhes minces de BN, il seŵďle iŶtĠƌessaŶt d’utiliseƌ uŶ flux alterné des 
précurseurs (technique FME) afin de limiter les réactions parasites ayant lieu entre le précurseur de 
bore (que ce soit NH3, B2H6 ou le triéthyl bore) et NH3 dans la phase gazeuse [14]. Cette technique 
permet aussi de mieux contrôler l’iŵpƌĠgŶatioŶ du pƌĠĐuƌseuƌ NH3 en surface du substrat [17]. 
Enfin, le Đhoix du suďstƌat seŵďle pƌiŵoƌdial pouƌ la ƌĠussite de l’Ġpitaxie. Le saphiƌ et l’AlN oŶt des 
désaccords de maille trop importants aveĐ BN pouƌ peƌŵettƌe l’oďteŶtioŶ de ĐouĐhes non fissurées 
[13]. Le SiC, pour ces polytypes 3C, 4H et 6H, présente des désaccords de maille moins importants et 
permettrait de travailler à haute température. Les substrats métalliques chrome et tungstène semble 
prometteurs pour la croissance du BN. Leurs désaccords de maille avec BN sont faibles, cependant 
leurs réactivités avec la phase gazeuse limitent le domaine de température possible pour la 
croissance, des températures trop basses Ŷe favoƌisaŶt pas l’oďteŶtioŶ d’uŶe haute ƋualitĠ ĐƌistalliŶe 
dans le cas des nitrures III/V. Le nickel a été déjà été utilisé avec succès pour la croissance de BN [15], 
ĐepeŶdaŶt là aussi il Ŷ’est pas possiďle de tƌavailleƌ à des teŵpĠƌatuƌes supérieures à 1100 °C. 
5.3. CoŵparaisoŶ des croissaŶces d’AlN et BN 
     L’aluŵiniuŵ et le ďore sont deux ĠlĠŵents voisins dans la colonne III du taďleau pĠriodiƋue, et 
pourtant la synthèse de leurs nitrures respectifs (AlN et BN) est différente à bien des égards. Tout 
d’aďord, leurs phases staďles à pression atmosphérique ne sont pas les mêmes. BN cristallise suivant 
la structure hexagonale alors Ƌu’AlN est staďle sous sa forŵe ǁurtzite.  Les atomes B et N sont ainsi 
liés par des liaisons aux orbitales atomiques sp2 quand les atomes Al et N sont liés par des orbitales 
atomiques sp3.  
Expérimentalement, il est plus siŵple d’Ġpitaxier la phase ǁurtzite d’AlN Ƌue la phase hexagonale de 
BN, sans vouloir nĠgliger la coŵplexitĠ de l’Ġlaďoration d’AlN. La figure ϱ.12 ŵontre Ƌu’il est possiďle 
d’Ġpitaxier ǁ-AlN à des vitesses d’environ Ϯ0 µŵ.h-1 à 1500 °C quand une croissance à une vitesse 
supérieure à 200 nm.h-1 seŵďle ġtre rĠdhiďitoire pour l’Ġpitaxie de BN à la même température. Les 
paramètres de maille de BN sont beaucoup plus petits Ƌue ceux d’AlN (aBN = 2.54 Å et aAlN = 3.112 Å), 
ce qui limite le choix possible des substrats pour travailler avec un désaccord de maille assez faible. 
Enfin, le précurseur de bore réagit fortement avec les substrats, notamment les substrats 
métalliques, ce qui limite fortement les conditions d’Ġlaďorations.  
Dans cette étude, la croissance multi-Ġtapes d’une couche ŵince de nitrure d’aluŵiniuŵ prĠsentant 
une qualité cristalline de 430 arcsec a été réalisée. La couche présente quelques fissures se 
refermant en surface ne permettant pas une exploitation directe du matériau pour d’autres 
applications. Il est encore nécessaire de réduire la densité de dislocations de cette couche 
(actuellement 2.2 × 10-8 cm-2 pour une croissance multi-Ġtapes) afin d’atteindre cet oďjectif. 
Expérimentalement, des dĠpôts ĠpitaxiĠs à des vitesses d’environ 10 µŵ.h-1 ont été effectués dans 
cette étude (figure 5.12). La reprise d’Ġpitaxie sur suďstrats architecturés d’AlN seŵďle ġtre la voix la 
plus prometteuse, au vu des vitesses de croissance atteignables par HVPE, pour réussir la croissance 
de couche d’AlN ŵonocristalline, sans contraintes et non fissurées. 
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Figure 5.12 : Conditions d'épitaxie d'AlN et de BN observés expérimentalement 
Dans le cas du nitrure de bore, la croissance d’une couche turďostratiƋue à 1600 °C avec un 
paramètre de maille c de 6.72 Å a été effectuée. La pré-réaction des précurseurs dans la phase 
gazeuse et des vitesses de croissance trop élevées seŵďle liŵiter l’oďtention de la phase hexagonale. 
Les vitesses de croissance perŵettant l’Ġpitaxie sont infĠrieures à Ϯ00 nŵ.h-1. Tous ces éléments 
laissent penser que les réacteurs HVPE classiques ne sont pas forcément les mieux adaptés à 
l’Ġpitaxie de BN sous forme de couche mince. L’utilisation d’un flux alternĠ des prĠcurseurs à de 
hautes températures de croissance pourrait être une solution à ces problèmes. Cela permettrait une 
meilleure diffusion et une imprégnation plus homogène des espèces sur la surface de croissance. Ce 
type de procédé favoriserait la diminution de la sursaturation de la phase gazeuse et des vitesses de 
croissance de BN. 
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     Les objectifs de cette thèse visaient à compléter les travaux effectués sur la croissance de l’AlN au 
SIMaP et d’explorer la croissance de BN avec le procédé HVPE haute température.  Ces matériaux 
aux diverses propriétés physiques peuvent être utilisés sous leurs formes structurées comme 
substrats pour des applications optoélectroniques et piézoélectriques, comme couches résistives 
dans des empilements avec des matériaux conducteurs, comme couche inerte chimiquement et dans 
ďien d’autres doŵaines. 
     La recherche bibliographique effectuée sur le sujet montre que la phase wurtzite est le polytype 
d’AlN staďle à teŵpĠrature aŵďiante. Le BN présente quant à lui différentes structures, la phase 
cubique qui peut être élaborée à haute pression et haute température, et les phases hexagonales et 
rhomboédriques stables à température ambiante. De plus, BN présente une phase turbostratique, 
structure caractérisée par un eŵpileŵent alĠatoire des feuillets hexagonaux suivant l’axe c.   
Les études expérimentales recensées dans la littérature montrent les problèmes majeurs rencontrés 
pour la croissance de ces deux matériaux. Les couches d’AlN forŵĠes présentent des fissures et des 
densités de défaut cristallographique trop importants pour leurs utilisations comme support pour 
l’optoélectronique. La rĠduction des contraintes se forŵant à l’interface suďstrat/AlN est aujourd’hui 
le sujet prioritaire des recherches ŵenĠes sur l’Ġpitaxie d’AlN. Pour le BN, la croissance d’une couche 
mince structurée est difficile à atteindre et n’est possible que pour de très faibles vitesses de 
croissance (100 nm.h-1 étant la vitesse la plus élevée rapportée dans la littérature). L’influence du 
substrat est un sujet qui est peu développé dans la littérature. 
     L’Ġtude de l’Ġvolution à l’ĠƋuiliďre therŵodǇnaŵiƋue des diffĠrents coŵposĠs prĠsents dans le 
réacteur montre bien les diverses réactions ayant lieu entre les substrats et la phase gazeuse (gaz 
vecteur ou précurseur). Le saphir est dĠcoŵposĠ par l’hǇdrogğne au-dessus de 1200 °C, entrainant la 
formation de défauts à l’interface suďstrat/AlN. Le précurseur de Bore, BCl3, est très réactif. Ses 
interactions avec le saphir, le carbone et les substrats métalliques chrome et tungstène limitent 
fortement le choix des conditions opératoires. 
     L’Ġtude expĠriŵentale de la croissance d’AlN perŵet d’Ġvaluer l’influence du ratio des dĠďits de 
gaz prĠcurseur dans l’enceinte du rĠacteur. Pour une croissance directe à une température de 
1500 °C, travailler à des ratios N/Al élevés mène à la formation de couches peu contraintes et 
rugueuses tandis que de faibles ratios N/Al contribue à la formation de couches fortement fissurées, 
mais avec des surfaces peu rugueuses et un matériau de bonne qualité cristalline. Travailler 
directement à 1500 °C favorise l’attaƋue chiŵiƋue du saphir par H2, alimentant la formation de 
dislocations dğs l’interface Al2O3/AlN. Le choix d’une croissance multi étapes avec une augmentation 
progressive de la température de dépôt permet une amélioration significative de la qualité cristalline 
et de la rugosité des dépôts. Les couches formées sont alors peu contraintes, la couche de protection 
élaborée à 1200 °C étant fortement en tension et jouant le rôle « d’aŵortisseur » pour le reste de 
l’eŵpileŵent. Cette couche liŵite aussi l’attaƋue chiŵiƋue d’Al2O3 par H2 à 1500 °C, avec un effet 
significatif sur l’aŵĠlioration de la qualité cristalline. Cependant, les couches restent fissurées par 
Conclusions  
 
150 | P a g e s  
 
endroits, l’Ġvolution des dilatations thermiques du substrat et du dépôt au cours du refroidissement 
entrainant une trop forte dĠforŵation de la couche d’AlN pour Ġviter de tels phĠnoŵğnes. Le dépôt 
d’AlN sur siliciuŵ a aussi ĠtĠ entrepris. La croissance directe sur ce support ne perŵet pas d’Ġpitaxier 
le ŵatĠriau, certaineŵent dû au fort dĠsaccord de ŵaille entre les deux structures. L’ajout d’une 
Ġtape de carďuration du siliciuŵ avant la croissance a perŵis l’oďtention de couche d’AlN ĠpitaxiĠ. La 
croissance supposée d’une couche de SiC en surface du substrat a contribué à une diminution du 
dĠsaccord de ŵaille entre les deux structures de Si et d’AlN. 
     Ces résultats encourageants montrent bien que le dépôt par la technique HVPE est adapté pour 
l’Ġpitaxie de couche d’AlN. L’apport d’autres technologies, comme la croissance sur substrat 
architecturé, est une Ġtape essentielle pour une utilisation de l’AlN coŵŵe support. Cette Ġtape 
consiste à graver des ŵotifs à la surface d’une couche d’AlN obtenue par une première étape de 
croissance. Une croissance latérale est ensuite entreprise sur les parois verticales de ces géométries 
3D d’AlN afin de faire rejoindre les diffĠrents doŵaines de la couche et de perŵettre une 
annihilation des défauts se propageant au cours de la croissance. Le support finalement formé est 
peu contraint et non fissurĠ. D’autres techniƋues, coŵŵe l’apport pulsĠ de NH3, sont prometteuses, 
mais semblent plus adaptées à la croissance par MOVPE. 
      Les études entreprises sur la croissance de BN au SIMaP n’ont pas perŵis d’atteindre l’Ġpitaxie du 
matériau. Différents substrats ont été utilisés au cours de cette étude. L’AlN prĠsente l’avantage de 
pouvoir ġtre utilisĠ jusƋu’à des teŵpĠratures de 1700 °C pour le dépôt de BN. De hautes 
températures semblent favoriser l’apparition de structure turďostratiƋue plus organisĠe. Cet effet est 
caractérisé par une diminution progressive du paramètre de maille c jusƋu’à la valeur rĠfĠrence de la 
maille hexagonale (c = 6.66Å). Les substrats métalliques chrome et tungstène, au contraire, ne sont 
utilisables que pour des faibles températures de dépôt. Les réactions parasites ayant lieu entre le 
précurseur et le substrat limitent la ƋualitĠ du dĠpôt de BN ou l’empêchent totalement pour des 
températures supérieures à 1100 °C. Seule la phase turbostratique de BN a été obtenue pour ces 
faibles températures. Cependant, ces substrats, par leurs faibles désaccords de maille par rapport à 
la structure de BN, reste des candidats proŵetteurs pour l’Ġpitaxie de ce matériau. Le dépôt de 
couche ŵince de BN sur ces suďstrats ŵĠtalliƋues n’avait jusƋue-là jamais été entrepris, et les 
premiers résultats obtenus pour des croissances à basse température avec le précurseur BCl3 sont 
encourageants. Il serait intéressant maintenant de travailler sur des couches minces de ces métaux 
afin de diminuer le coût du support et d’augmenter la surface des échantillons (les substrats Cr et W 
massifs utilisés pour cette étude ont un diamètre de 1 cm).   
     Cette étude a montré que les conditions opératoires (la température et le ratio N/B) influent 
forteŵent sur l’Ġtat cristallin des couches formées. Pour le réacteur utilisé au SIMaP, une 
température de 1600 °C et un ratio N/B de 5 mènent à l’oďtention d’une couche turbostratique avec 
un paramètre de maille c de 6.72 Å sur substrat AlN. Diminuer fortement la vitesse de croissance 
(actuellement 3 µm.h-1) avec ces mêmes conditions de dépôt permettrait peut-ġtre l’oďtention de 
couche hexagonale ou rhomboédrique. Cependant, diminuer la vitesse de croissance en conservant 
la même température de dépôt demande des changements majeurs de la configuration du réacteur 
(augŵentation de la gaŵŵe d’utilisation du dĠďitŵğtre d’H2, diminution des gammes d’utilisations 
des débitmètres des précurseurs). Les réactions parasites ayant lieu dans la phase gazeuse entre les 
deux précurseurs impactent l’apport en BCl3 à la surface du substrat. Des moindres débits en BCl3 
doivent alors être couplés avec un apport du précurseur de bore plus proche de la surface. Le calcul 
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des ratios N/B en surface du substrat est aussi à prévoir afin de pouvoir estimer son évolution. 
L’utilisation d’un apport alternĠ des flux de prĠcurseurs (FME pour Floǁ-Modulation Epitaxy), ou 
l’apport pulsĠ de NH3 en surface du substrat sont deux techniques prometteuses qui pourraient être 
adaptées à la croissance de BN par HVPE haute température pour limiter les réactions homogènes 
ayant lieu dans la phase gaz. Elles permettraient aussi de limiter facilement les vitesses et la 
sursaturation de croissance de BN. Une autre perspective de travail serait l’utilisation d’une 
activation énergétique des réactions (par plasma ou laser) afin de faciliter l’épitaxie de BN et de 
diminuer les températures de croissance, surtout dans le cas de l’utilisation des substrats 
métalliques. 
     Cette étude montre bien que la croissance de BN par HVPE ne peut être comparée à celle des 
autres nitrures III/V, notaŵŵent AlN et GaN. Les vitesses de croissance perŵettant l’Ġpitaxie seront 
toujours très faibles. L’oďtention des morphologies de surface souhaitées (une faible rugosité entre 
autres)  des couches formées ainsi que le contrôle des dopages n et p du matériau sont quelques-uns 
des nombreux problèmes très peu traités dans la littérature, mais qui freinent encore grandement le 
dĠveloppeŵent de l’Ġlaďoration de BN pour des applications optoélectroniques. Pour le moment, 
d’autres techniƋues de croissance tels que la LPE (Liquid Phase Epitaxy) ou la transformation HT-HP 
semblent plus adaptés pour l’Ġpitaxie de BN sous sa forme hexagonale, rhomboédrique ou cubique, 
bien que ces procédés soient plus difficilement industrialisables. 
     Enfin, la comparaison des températures de dépôt, vitesses de croissance et sursaturations de 
croissance effectuée dans le chapitre V, permet de délimiter clairement des domaines de croissance 
épitaxiale pour les nitrures III/V. Un complément de la base de données des dépôts de BN épitaxiés 
serait intéressant afin de mieux délimiter cette frontière épitaxie/dépôt turbostratique, mais aussi 
pour vĠrifier l’influence exacte de la sursaturation sur l’Ġtat cristallin des couches forŵĠes.  
Ces Ġtudes perŵettent notaŵŵent d’extrapoler des vitesses de croissance Ġpitaxiale liŵite pour 
chaque matériau en fonction de la température. Il semble ainsi possiďle d’Ġpitaxier l’AlN à une 
vitesse d’environ 18 µŵ.h-1 pour des températures de 1500 °C, résultat encourageant pour un 












Annexe 1 : vitesse de croissance des couches d’AlN obtenues pour une croissance une étape 
pour différents ratios N/Al. Comparaison avec les vitesses de croissance estimées par un 
modèle cinétique.  
 
Figure 1 : évolution de la vitesse de croissance des couches d'AlN en fonction du ratio N/Al. 
  
  
Annexe 2 : Evolution du désaccord de maille substrat/AlN en fonction de la température. 
 
Figure 2 : évolution de désaccord de maille en fonction de la température pour différents empilements.                                                                 
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Annexe 3 : Evolution du désaccord de maille substrat/BN en fonction de la température. 
 
 
Figure 3: évolution de désaccord de maille en fonction de la température pour différents empilements.                                                               
Les données de paramètre de maille utilisées ont été tirées des références suivantes : 
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Résumé / Abstract 
 Cette thèse se place dans le contexte des recherches menées sur l’élaboration de support de 
haute qualité cristalline pour des applications optoélectronique et piézoélectrique. Les nitrures 
d’aluminium, AlN, et de bore, BN sont deux matériaux présentant des propriétés physiques 
intéressantes pour leurs utilisations en tant que substrat et partiellement comme couche active dans 
de telles applications. Les objectifs de cette thèse étaient de continuer les travaux en cours sur 
l’hétéroépitaxie d’AlN (avec le mélange H2 – NH3 – AlCl3 en phase  gazeuse) sur substrat saphir et 
silicium, et d’explorer la croissance de BN par dépôt chimique en phase vapeur (CVD) à haute 
température avec une chimie chlorée (mélange.H2 – NH3 – BCl3 en phase  gazeuse). 
  
Des études thermodynamiques ont été menées pour évaluer les équilibres ayant lieu entre la 
phase gazeuse et les matériaux en présence sur une large gamme de température. Ces premiers 
résultats ont permis d’en déduire des conditions opératoires favorables afin d’éviter toutes réactions 
parasites qui nuiraient à la croissance des nitrures. 
  
Plusieurs études expérimentales ont été effectuées sur les réacteurs du SIMaP. Une étude de 
l’influence du ratio N/Al dans la phase gazeuse sur la croissance d’AlN a été entreprise. Par la suite 
les mécanismes de croissance de ces couches sont expliqués afin de comprendre l’effet de ce 
paramètre. Suite à cela, des dépôts avec plusieurs étapes de croissances à différente température ont 
permis l’obtention de couches d’AlN peu fissurées, peu contraintes et avec des qualités cristallines 
satisfaisantes. 
 
Concernant le dépôt de BN, des essais ont été menés sur substrats AlN et métalliques 
(chrome et tungstène). À haute température (1600 °C), le dépôt sur AlN a permis l’obtention de 
couche turbostratique peu désorientée. La croissance sur substrats métalliques a été effectuée à 
basse température, ne favorisant pas l’épitaxie de BN sur ces substrats. 
 
Enfin, des comparaisons ont été menées entre température de dépôt, vitesse de croissance 
des couches et sursaturation de la phase gazeuse, permettant la délimitation de domaine de 
conditions opératoire où l’épitaxie est favorisée. 
 
Mots clés : AlN, BN, épitaxie, CVD, thermodynamique, substrats pour l’optoélectronique. 
  
 This work takes place in the context of the development of high crystalline quality supports for 
optoelectronic and piezoelectric fields. Aluminum and boron nitrides (AlN and BN) are both materials 
with interesting physical properties that are used like substrate or active layers in such devices. The 
aims of this thesis were to continue the work in progress about AlN epitaxy in SIMaP, and to explore 
the growth of BN by chemical vapor deposition (CVD) with halide chemistry at high temperature. 
  Thermodynamical studies were lead in order to evaluate the equilibrium between the gas 
phase and the materials in a wide range of temperature. The results were used to choose operating 
conditions in order to avoid parasitic reactions that could decrease the nitrides growth quality.  
  Several experimental studies were done to evaluate the influence of the N/Al ratios in the gas 
phase. Growth mechanisms of these layers are explained and consequences of the growth are linked 
to crystal quality and strain states of the films. Next, multi-steps growth with several temperatures was 
lead and shows an interesting improvement of the crystal quality and strain state. 
   BN deposits were done on AlN and metallic substrates (chromium and tungsten). High 
temperature growth was performed on AlN and lead high quality turbostratic films. For lower 
temperature, BN deposits were done on metallic substrates and lead to the growth of the turbostratic 
phase.  
 Finally, a comparison between deposition temperature, the growth speed of the films and 
supersaturation of the gas phase allow to estimate operating conditions domains were the epitaxy of 
the nitrides are predominant. 
 
Keywords : AlN, BN, epitaxy, CVD, thermodynamic, optoelectronics substrates. 
